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AUSSCHEIDUNGSVERHALTEN DES TIT~~STABILISIERTEN' AUSTENITISCHEN
ROSTFREIEN 15% Cr-15% Ni-1,2% Mo-STAHLES (DIN 1.4970)
Das Ausscheidungsverhalten des austenitischen rostfreien
Stahles X10NiCrMoTiB 1515 wurde mit verschiedenen sich er-
gänzenden metallkundlichen Methoden untersucht. Untersuchun-
gen erstreckten sich über einen weiten Zeit- und Temperaturbe-
reich: 2 Minuten bis 12000 Stunden, 823 bis 1653 K. Insgesamt
wurden vier Chargen mit verschiedenen Borgehalten (30 bis
100 ppm) und verschiedenen "T~/C-Verhältnissen (2.7 bis 5.1)
studiert. Zug- und Kriechversuche von Proben nach verschiede-
nen mechanisch-thermischen Vorbehandlungen wurden bei 873 K
durchgeführt.
Als Primärausscheidungen wurden Ti(N,C), Ti 2 (S,C) und (Ti,Mo)C
nachgewiesen und deren Struktur, Zusammensetzung, metallo-
graphische Merkmale (Form, Größe, Farbe; Häufigkeit, Vertei-
lung und Verwachsungen) und thermische Stabilität untersucht.
Als Sekundärausscheidungen sind, nach Lösungsglühung (1403 K)
bzw. anschließender Kaltverformung (15%), Sekundär-(Ti,Mo)C,
M23C6 und (Cr,Fe)2B nachgewiesen worden. Die Boridphase, die
in der Literatur bekannt ist, wurde für den Stahl 1.4970 erst-
malig nachgewiesen. Für die Sekundärphase wurden Zeit-Tempe~
ratur-Ausscheidungsdiagramme bes~immt und "das Ausscheidungsver-
halten iin"Detail untersucht.
Die Vorverformung, die Kriechbeanspruchung und der Kontakt
mit Natrium haben keine Bildung zusätzlicher Phasen verur-
sacht. Jedoch haben dieVorverformung und die Kriechbeanspru-
chung das Ausscheidungsverhalten stark beeinflußt. Die
Erholung und die Rekristallisation wurden ebenfalls unter-
sucht.
Die Zug- und Zeitstandversuche ausgewählter Proben weisen
darauf hin, daß es beim 1.4970 zahlreiche Möglichkeiten zur





PRECIPITATION BEHAVIOUR OF THE TITANIUM STABILIZED
15% Cr-15% Ni-1,2% Mo AUSTENITIC STAINLESS STEEL
With the aid of various and eomplementary metallurgieal
investigation proeedures, the preeipitation behaviour of
the 15% Cr-15% Ni-Mo-Ti-B austenitie stainless steel was
studied over prolonged petiods of time (2 min-12000 hrs)
I
and in the temperature .range of 823-1653 K. A total of
four heats with varying boron eontent (30-100 ppm) and
varying Ti/C-ratio (2.7-5.1) were investigated. Tensile
and ereep tests of sampIes subjeeted to different ther.mo-
meehanieal treatments were earried out at 873 K.
Primary preeipitates were identified as Ti(N,C), Ti 2 (S,C)
and (Ti,Mo)C and their strueture, eomposition, metallo-
graphie features (shape, size, eolour, frequeney, distri-
bution and epitaxial growth) and thermal stabili~y were
studied.
After solution heat treatment (1403 K) or cold working (15%)
seeondary preeipitates were identified as seeondary (Ti,Mo)C,
M23C6 and (Cr,Fe)2B). The boride phase whieh is known in the
literature was identified for the first time in this type of
steel. Time-temperature-preeipitation diagrarns for the
seeondary phases were determined and the preeipitation beha-
viour was studied in detail.
Predeformation, ereep loading and eontaet with sodium do not
promote the oeeurrenee of new phases. However, predefor.ma~
tion and ereep loading have a major influenee on the preei-
pitation behaviour. Recovery and reerystallization were
also studied.
Results of tensile and ereep tests on seleeted sampIes
show various possibilities oI improving the meehanieal
properties with·ther.momeehanieal treatment.
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1. Einleitung_und Ziele der Untersuchung
Seit der Entwicklung der rostfreien Stähle in den zwanziger
Jahren ist deren Anwendung schnell fortgeschritten. 1934
wurden schon 56.000 Tonnen hergestellt und 1953 hat die Pro-
duktion eine Million Tonnen erreicht. Z'irka zwei Drittel
davbn waren vom austenitischen Typ. Die umfangreichen An-
wendungen der austenitischen rostfreien Stähle sind ihrer
Korrosionsbeständigkeit, Warmfestigkeit, Zähigkeit, Schweiß-
barkeit und im allgemeinen geringen Versprödungsneigung bei
hohen Temperaturen zu verdanken. Von Bedeutung hinsichtlich
der Verarbeitung ist ihre gute Warmumformbarkeit. Nicht nur
die austenitische Matrix bestimmt diese Eigenschaften son-
dern auch die verschiedenen Gefügebestandteile. Für auste-
nitische rostfreie Stähle ist bekannt, daß sich verschiede-
ne Ausscheidungsphasen (M23C6 , M6C, M7C3 , MC, 0, x, und
Laves-Phasen) während des Einsatzes bei hohen Temperaturen
bilden können. Die Kenntnis der Art, Menge, Größe, Vertei-
lung und Form dieser Phasen ist eine Voraussetzung des Ver-
ständnisses der Werkstoffeigenschaften.
Der titanstabilisierte austenitische Chrom~Nickel Stahl
DIN 1.4970 (X10NiCrMoTiB 15 15) ist auf Grund seiner be-
friedigenden Ergebnisse bei der Prüfung der Hochtemperatur-
Eigenschaften als Brennstab-Hüllmaterial für den im Bau be-
findlichen, natriumgekühlten Schnellen Brutreaktor SNR 300
ausgewählt worden. Für dieses Material ist das Ausschei-
dungsverhalten nicht vollständig bekannt. Die Ziele dieser
Untersuchung sind:
- die Bestimmung der auftretenden Phasen und der Zeit-Tem-
peratur-Ausscheidungsdiagramme über einen weiten Zeit-
und Temperatur-Bereich;
- die Aufklärung der Keimbildungs- und'Wachstums-Charakteri-
stik der Phasen (Verteilung, Form, Menge, Zusammensetzung)
durch eine thermodynamische und kinetische Betrachtung);
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die Untersuchung des Einflusses von Einwirkungen wie voraus-
gehende Kaltverformung, gleichzeitige Kriechverformung
und Glühung im Natrium auf das Ausscheidungsverhalten;
- die Untersuchung des Einflusses von verschiedenen Vorbe-
handlungen auf die mechanischen Eigenschaften bei 873 K.
2. Literaturübersieht: Aussch~idungsverhaltenin austeni-
tischen, rostfreien Stählen
In der Matrix der austenitischen rostfreien Stähle kann eine
Vielfalt von Ausscheidungen eingelagert sein, die teils -ge-
zielt erzeugt werden, teils nicht erwünscht aber unschädlich
sind, teils ausgesprochen schädlich auf die Eigenschaften der
Legierung wirken. Zuerst soll, hier die allgemein auftreten-
de Gruppe der Karbidausscheidungen (M23C6 , M6C und M7C3 ) be-
handelt werden. Später folgen die Gruppen der intermetalli-
schen Verbindungen (0, x, und Laves-Phasen). Danach wird der
Einfluß des Titans (TiN, Y-Phase, TiC, y', n, Fe 2Ti und G-
Phase) und des Bors (M2B) auf das Ausscheidungsverhalten dis-
kutiert werden. Verschiedene Faktoren wie Zusammensetzung
der Legierung, Temperatur, Dauer und Abkühlungsgeschwindig-
keit (wegen Segregation) der Lösungsglühbehandlung, voraus-
gehende Kaltverformung und gleichzeitige Kriechverformung wir-
ken auf die Anzahl und Verteilung der Phasen. Die im Rahmen
dieser Arbeit bedeutenden Faktoren werden gegen Ende dieses
Kapitels diskutiert werden.
2. 1 M C - Karbid-23-6---------
Dieses Karbid tritt sehr häufig in austenitischen rostfreien
Stählen auf. E"s ist seit 1930 bekannt, daß durch das, Auf-
treten dieser Phase an Korngrenzen die angrenzende Matrix an
Chrom verarmt. Dadurch wird das Material für interkristalline
Korrosion empfindlich. Neuerdings haben Ausscheidungen des
Typs M23C6 Bedeutung wegen ihrer positiven Wirkung auf die
Kriechduktilität gewonnen /1,2/. Wegen ihrer technologischen
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Bedeutung wurde über das Ausscheidungsverhalten dieses Kar-
bids in den letzten Jahren besonders oft berichtet /3-17/.
Es war bis 1933 als Cr4C bekannt und seine heute gültige
Cr23C6-Formel ist. WESTGREN /18/ zu verdanken. Das Cr23C6
hat ein kubisch flächenzentriertes Gitter mit 116 Atomen pro
Elementarzelle; 24 Kohlenstoffatomen und 92 metallischen
Atomen /19/. Das Cr 23C6 vermag Elemente wie Eisen, Molybdän
und Nickel im Gitter aufzunehmen. Stickstoff und Bor können
Kohlenstoff teilweise ersetzen. Der am häufigsten in der
Literatur erwähnte Gitterparameter für das reine Chromkarbid
ist 1,0638 nm /15,19,20/. Dieser Wert kann durch die Varia-
tion der Zusammensetzung des Karbids zu- oder abnehmen. Er
nimmt mit steigendem Molybdängehalt zu /15/ und mit steigen-
dem Eisengehalt ab /19/. Nickel ist in geringeren Mengen
(ca. 5%) im Karbid gelöst und sein Einfluß auf den Gitterpa-
rameter wird in der Literatur nicht diskutiert.
Die mechanisch-thermische Geschichte des Materials spielt
hier auch eine Rolle. Nach GOLDSCHMIDT /19/ kann Eisen theo-
retisch maximal bis 35 At.% im Gitter des cr23C6 aufgelöst
. werden. Andererseits haben PHILIBERT und Mitarbeiter /4/ im
Stahl 18% Cr-8% Ni bei 1023 K für kürzere Glühungsdauer bis
45% Eisen im Cr23C6 nachgewiesen. Dieser Wert nahm nach 24
Stunden bis auf einen konstanten Wert von ca. 24% ab. CASA und
Mitarbeiter /10/ haben ähnliches Verhalten in der selben Le-
gierung gefunden. In Stählen mit Molybdän-Zusätzen (wie AIS I
316) kann der Zuwachs des Gitterparameters mit der Glühdauer
durch eine Anreicherung von Molybdän in M23C6 gedeutet wer-
den /21/.
Über die Ausscheidungssequenz dieser Phase ist die Literatur
in guter übereinstimmung /6,7,21,22/. Im lösungsgeglühten Ma-
terial bildet sich M23C6 wie folgt: an Korngrenzen, an inkohä-
renten Zwillingsgrenzen, an kohärenten Zwillingsgrenzen und
schließlich an Versetzungen. Einschlüsse können ebenfalls als
Keimbildner wirRen. In diesem Fall bildet sich M23C6 gleich-
zeitig an inkohärenten Zwillingsgrenzen /21/. Die Ausscheidun-
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gen im Korninnern haben normalerweise die folgenden Orien-
tierungsverhältnisse mit der Matrix /6,7,21,23,24/:
{ 100 l / / f 100 tM C
y "" 23 6
<100> //
y <100>M C23 6
Die Ausscheidungen an Korngrenzen sind nur mit einem Korn
kohärent und wachsen in das nächste Korn, mit dem sie inko-
härent sind /25/.
Eine Variation der Lösungsglühbehandlung bleibt ohne Auswir-
kung auf die obige Aussche'idungssequenz. Eine Anhebung der
Lösungsglühtemperatur führt ,aber zu gröberen Körnern und
gleichmäßigerer Verteilung der Elemente. Nach der Ab-
schreckung erzeugt man dadurch größere Ubersättigungsgrade
der gelösten Atome aber auch der Leerstellen. Das ergibt
mehr~fetnere und gleichmäßiger verteilte Ausscheidungen.
Der Einfluß von vorausgehender Kaltverformung, sowie von
gleichzeitiger Kriechverformung, ist im Abschnitt 2.10 zu
finden.
DEIGHTON /11/ hat die Löslichkeit des Kohlenstoffs im 316-
Stahl bestimmt. Die folgende Variation der Löslichkeit mit
der Temperatur wurde von ihm gefunden:
19 C(ppm} = 7,771-6272/T(K} (I)
Bei 1373 K ergibt diese Gleichung ca. 1 600 ppm löslichen
Kohlenstoff und bei 873 K nur ca. 4 ppm. In stabilisierten
Stählen löst s~ch M23C6 bei längeren Glühungen wieder auf
unter Bildung von stabileren Karbiden (siehe Abb. 1). GROT"
und SPRUIELL /26/ haben im AISI 321-Stahl M23C6 zwischen
823 und 1173 K bis zu 4 000 Stunden nachgewiesen. Anderer-
seits haben LEITNAKER und BENTLEY /27/ in der selben Legie-
rung nach 17 Jahren bei 873 K kein M23C6 gefunden. Das be-
weist, daß das M23C6 metastabil gegenüber MC-Karbiden ist.
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1 1 Ti+C =TIC
120 2 Nb+C =NbC








T ( K )
1400
Abb. 1: Variation der freien Bildungsenthalpien von Tie,
NbC und cr23c6 in y-Eisen mit der Temperatur
(nach thermodynamischen Angaben von /82/).
In unstabilisierten Stählen löst sich das ausgeschiedene
M23C6 wenigstens teilweise wieder auf /21,29/. Das ist in
Ubereinstimmung mit der Arbeit von BECHTOLDT und VACHER /28/
in Ni-Cr-Fe-Mo Legierungen. Di~se Autoren haben G, X und
Laves-Phasen als die stabileren Phasen nachgewiesen. Das
Ausscheiden und Wiederauflösen des M23C6 in unstabilisier-
ten Stählen kann folgendermaßen /21,29/ erklärt" werden. Un-
terhalb vo~ 1173 K bildet sich anfänglich M23C6 . Es gibt
drei Gründe dafür: a) Ubersättigung vom Kohlenstoff in der
Matrix (siehe Gleichung I), b) vorherige Seigerung der me-
tallischen Elemente an Korngrenzen und c) schnellere Diffu-
sion von Kohlenstoff. Laves-Phase (hier Fe 2Mo) und x-Phase
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können im Gegensatz zu cr-Phase Kohlenstoff im Gitter auf-
. nehmen /21,29/. Deshalb könnten sie sich (X- und Laves-Phase)
gleichzeitig mit M23C6 ausscheiden. Aber wegen der langsame-
ren Diffusion der metallischen Elemente (besonders Molybdän)
bilden sie sich später. Erst nach dem Ausscheiden des M23C6 ,
und damit der Kohlenstoffverarmung der Matrix, kann cr-Phase
ausgeschieden werden. Die Bildung vpn Laves-Phase, X und cr
verarmt die Matrix an Chrom und Molybdän. Die Löslichkeit
des Kohlenstoffs nimmt mit abnehmendem Molybdän- /30/ und
Chrom-Gehalt /31/ zu. Das kann die Wiederauflösung des
M23C6 in unstabilisierten, austenitischen, rostfreien Stäh-
len erklären.
2.2 M C-Karbide-6---------
Karbide der Struktur des M6C treten überwiegend in molybdän-
und wolframhaltigen einfach- und mehrfach-l~giertenStählen
auf /32/ und im übrigen wurde dieses Karbid zum ersten Mal
in einem Schnellarbeitsstahl nachgewiesen /33/. Später wurde
es in einem niobstabilisierten Stahl /34/ und in einem
AISI 317-Stahl gefunden /35/. WEISS und STICKLER /21/ haben
es in kleinen Mengen in 316 L-Stahl nach 1500 Stunden bei
923 K auch konstatiert. Diese Phase hat ein kubisch flächen-
zentriertes Gitter mit einer Gitterkonstante zwischen 1,085
und 1,111 nm. Diese Ähnlichkeit mit M23C6 macht ihre Identi-
fizierung durch Elektronenbeugungsanalyse schwierig /21/. In
mehrfachlegierten- und in Schnellarbeitsstählen tritt sie als
Fe 3Mo 3C, Fe 3W3C und Fe 3 (W, Mo, V)3C häufig auf. Molybdän und
Wolfram können inaustenitischen rostfreien Stählen durch
Chrom und Eise~ ersetzt werden; und damit verkleinert sich
der Gitterparameter /21/. Nach GOLDSCHMIDT /33/ kann die
Bildung von M6C durch die folgende Reaktion erklärt werden:
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Bei normalen Kohlenstoffgehalten «0,1%) wird diese Phase
in austenitischen, rostfreien Stählen nicht nachgewiesen.
Die Arbeiten von TUMA und Mitarbeitern /36,37/ zeigen je-
doch, daß in rostfreien Stählen zwei Karbidphasengebiete,
M23C6 und bei steigendem Kohlenstoffgehalt M23C6 + M7C3 , zu
beobachten sind (siehe Abb. 2). Die Erhöhung der Temperatur
über 1173 K begünstigt die M7C3-Bildung /38/. Dieses Karbid
hat ein hexagonales Gitter mit a = 1,40 nm und c = 0,45 nm
und kann Eisen, Mangan und Molybdän im Gitter auflösen /32,
33/. Für die Gitterkonstante a ergibt sich eine lineare Ab-
hängigkeit vom Eisengehalt, sie nimmt mit zunehmendem
Eisengehalt ab. Für die Gitterkonstante c läßt sich keine
Änderung feststellen, eine Änderung von weniger als 1% wäre
auf Grund der Meßgenauigkeit für den gesamten Bereich des
Eisengehaltes möglich /32/.
Kohlenstoffgehalt in 0/0
02 0.4 0.6 0.8
Abb. 2: Löslichkeitsfelder und Isoaktivitätskurven des Koh-
lenstoffs im System Eisen-Nickel-Kohlenstoff-18% Cr
bei 1373 K /37/
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Die a-Phase ist in austenitischen rostfreien Stählen die am
häufigsten untersuchte intermetallische Verbindung. Ein
Grund dafür ist ihr negativer Einfl~ß auf die Zähigkeit /39/.
Im Fe-Cr-System haben sie TREISCHKE und TAMMANN /40/ schon
im Jahre 1907 erkannt und 1927 wurde sie von BAIN und GRIFFITHS
/41/ identifiziert. Uber diese Verbindung sind zahlreiche
Literaturübersichten zu finden /42-46/. Sie ist eine interme-
tallische Phase des Typs der "Elektronen-Verbindungen" und
besitzt ein tetragonales Gitter mit 30 Atomen pro Elementar-
zelle. In austenitischen rostfreien Stählen vermag sie
Molybdän /15,21,29,46,47/ und Nickel /21,29,15/ aber keinen
Kohlenstoff /21,29/ im Gitter aufzunehmen~ Im 316-Stahl·wurde
die Näherungszusammensetzung (in Gew.%), Fe = 55%, Cr = 29%,
Mo = 11% und Ni = 5% bestimmt /21/.
Zahlreiche Autoren identifizierten die a-Phase in austeniti-
schen rostfreien Stählen /15,21,24,29,45,47-55/. Verschiede-
ne Erklärungen für die a-Bildung wurden vorgeschlagen.
GOLDSCHMIDT /33/ brachte die Möglichkeit einer Entkohlung
des M23C6 und eine "in situ" umwandlung vor. Dies konnte aber
nicht nachgewiesen werden /24,47/. SINGHAL und MARTIN /50/
behaupteten, daß für die a-Bildung hochenergetische Keimbil-
dungsstellen wie KorntripeIn, Korngrenzen, inkohärente
Zwillingsgrenzen und inkohärente Phasengrenze~ notwendig sind.
WEISS und STICKLER /21/ haben die folgende Ausscheidungs-
sequenz nachgewiesen: an KorntripeIn, an Korngrenzen und
schließlich an inkohärenten Einschlüssen. Andere Autoren /24/
haben die a-Bildung auch an Einschlüssen festgestellt.
Nach SINGHAL und MARTIN /49/ kann die a-Phase in Stählen
mit relativ kleinen (Cr+Ni)-Gehalten direkt im Austenit aus-
geschieden werden. In Stählen mit höheren (Cr+Ni)-Gehalten
wäre jedoch eine "in situ" I5-Ferrit -+ a-Phase Umwandlung











Cyo CYh CeS Co
Zusammensetzung (er-Gehalt)
Abb. 3: Schematische Variation der freien Enthalpien mit
der Zusammensetzung /49/.
Einfluß des Lösungsglühens auf das a-Ausscheiden muß nach
der Zusammensetzung des Materials unterteilt werden. Wenn
der Stahl ö-ferritfrei ist, führt die Anhebung der Lösungs-
glühtemperatur zu einer langsameren a-Bildung. Eine Vergrö-
berung des Korns und damit längere Diffusionswege können
dies erklären /21,26/. Falls die Lösungsglühbehandlung zur
Bildung von ö-Ferrit führt, wird dann die nachherige Bil-
dung von a beschleunigt /29/.
Verschiedene Morphologien von massiven Partikeln an Korngren-
zen bis Stäbchen im Korninnern wurden schon nachgewiesen /21,
23,26,27,49/. Das Ätzverhalten der a-Phase erlaubt auch keine
Identifizierung; es wird als recht variabel beschrieben /57/.
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Um die cr-Bildung nach der Zusammensetzung der Legierung vor-
hersagen zu können, wurden zahlreiche Chrom-Äquivalente bzw.
Nickel-Äquivalente nach empirischen Gleichungen vorgeschla-
gen /39,58,59/. Nach der Untersuchung von 450 Zusammenset-
zungen hat neuerdings HULL /39/ die folgende Gleichung für
das Chrom-Äquivalent der rostfreien Stähle entwickelt:
Cr-Äquivalent = (% Cr) + 0,31 (% Mn) + 1,76 (% Mo) + 0,97
(% W) + 2,02 (% V) + 1,58(% Si) + 2,44 (% Ti) + 1,70 (% Nb)
+ 1,22 (% Ta) - 0,226 (% Ni) - 0,177 (% Co).
Durch die Koeffizienten dieser Gleichung können die cr-Bild-
ner und die Elemente, welche die cr-Bildung erschweren, er-
mittelt werden. Diese Gleichung wurde schon mit großem Er-
folg benutzt /21,26,27/. LEITNAKER und BENTLEY /27/ behaup-
teten, daß ein nach dieser Gleichung ermittelter unterer
Grenzwert von 17,8 ein zuverlässiger Wert für die Bildung
von cr-Phase in 321-Stahl ist.
2.5 x:~!!~~~
ANDREWS und BROOKES /60/ haben zum ersten Mal diese Phase
gefunden und als X-Phase benannt. Später hat KASPER /61/ die
x-Phase mit der Zusammensetzung Fe36Cr12Mo12 hergestellt und
ihren Strukturaufbau aufgeklärt. Sie hat ein kubisch-raum-
zentriertes Gitter des ~-Mangan Typs. Sie kann auch Ni /21,
62/ und Kohlenstoff /21,29,33/ im Gitter aufnehmen. GOLD-
SCHMIDT /33/ hat sogar die Formel M18C für die X-Phase vor-
geschlagen. Sie bildet sich häufig im System Fe-Cr-Ni-Mo,
wurde aber schon im System Fe-Cr-Ni-Ti mit der Zusammenset-
zung Fe35cr13Ni3Ti7 gefunden /63/. Ihre Anwesenheit wurde in
austenitischen rostfreien Stählen mit /21,26,29,60,62/ und
ohne /26/ Molybdän-Zusätzen konstatiert. Sie hat, wie die








x- und cr-Phase werden durch die gleichen Elemente stabili-
siert /39/. Da die X-Phase aber Kohlenstoff auflösen kann,
wird sie gegenüber der cr-Phase in Stählen mit höheren Kohlen-
stoffgehalten begÜnstigt.
2.6 Laves-Phasen
Dieser vorwiegend von F. LAVES untersuchte Typ intermetalli-
scher Phasen weist die allgemeine Formel AB 2 auf. Für den
Aufbau sind hauptsächlich geometrische Faktoren maßgebend,
nämlich das Bestreben nach dichtester Raumausfüllung. Bei
einem Radienverhältnis der Atome von A:B = 1,225 weisen die
Lavesphasen die beste Raumerfüllung auf. Ein gewisses Min-
destmaß an Affinität zwischen den Atomen muß neben geometri-
scher Bedingung auch bei den Laves-Phasen bestehen. Tatsäch-
lich gibt es Fälle, in denen die Metalle untereinander über-
haupt keine Verbindung bilden; obwohl die Radienquotienten
der Partner günstig liegen /65/.
Die hexagonale Laves-Phase (hier Fe 2Mo) wurde bei einigen
Untersuchungen in austenitischen rostfreien Stählen gefun-
den /21,29,34,66/. Ihr Volumenanteil hängt VGm Molybdängehalt
ab. Für Stähle mit ca. 2,5% Mo wurde sie in geringen Antei-
len nachgewiesen /21,66/. Sie vermag Chrom, Nickel /21/ und
Kohlenstoff /29/ im Gitter aufzunehmen. Im 316-Stahl haben
WEISS und STICKLER /21/ die Zusammensetzung Fe = 38%,
Mo = 45%, Cr = 11% und Ni = 6% bestimmt. Sie tritt vorwie-
gend im Korninnern als rundliche Partikel auf /21,66/.
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2.7 ~!E~~ng_YQn_!~~än=~~§~~!~~
Die Bildung von Chromkarbiden an Korngrenzen kann inter-
kristalline Korrosion verursacheri. Das kann durch Zusätze
von Stabilisatoren XTi,Nb,V) und die Bildung von stabileren
(siehe Abb. 1) MC-Karbiden vermieden werden. Dieses Verfah-
ren heißt Stabilisierung und wird seit 1930 angewendet
/67-70/. Neuerdings haben die rostfreien Stähle mit Titan-
Zusätzen' (die sogenannten titanrnodifizierten austenitischen
rostfreien Stähle) wegen ihrer besseren mechanischen Eigen-
schaften, niedrigerem Schwellen und geringerer Hochtempera-
turversprödung großes Interesse als Komponenten für Kern-
reaktoren (Schnelle Brutreaktoren) gewonnen /2,71-74,125/.
Die Titan-Zusätze in titanstabilisierten Stählen verursachen
das Auftreten von drei weiteren Phasen: TiN, Y-Phase und
TiC. Bei diesen Stählen ist der Titan-Zusatz immer größer
als 4 x % C. Der Überschuß von Titan überschreitet die Lös-
lichkeitsgrenze normalerweise nicht, wirkt aber als ö-Ferrit-
und cr-Phase-Bildner. Abgesehen von ö- und cr-Phase kann der
Rest von Titan bis 0,4-0,5% steigen ohne die Bildung zusätz-
licher Phasen (45,75). Zusätze von Aluminium und Silizium
senken diese Grenze. Über dieser Grenze können sich andere
titanreiche Phasen bilden, wie y' (Ni 3Ti bzw. Ni 3 (Ti,AI)-kfz,
geordnet), n (Ni 3Ti bzw. Ni3(Ti,AI)~hdP), Laves Phase
(Fe 2Ti-hdP) und G-Phase (Ni 13- 16 Ti8_ 6 Si 6_ 7-kubisch) mit
komplizierten Ausscheidungssequenzen /45, 76-80/.
2.7.1 TiN
Titannitrid ist ein normaler Gefügebestandteil der titansta-
bilisierten austenit ischen rostfreien Stähle. Diecharakte-
ristischen gelbgefärbten quadratischen Partikel treten im
Schliffbild besonders klar hervor. Bei der Herstellung können
Schmelzen dieser Stähle bis zu 0,3% Stickstoff aus der Luft
aufnehmen /81/. Die berechnete Ausscheidungstemperatur dieser
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Pha.se ist ca. 2073 K /82/, d.h. sie scheidet sich vor der
Erstarrung der austenitischen Matrix aus. Hier handelt es
sich um eine sehr stabile Phase mit einer Bildung~Emthalphie
von ca. -335 kJ(mol (83/ und ihr Gitteraufbau entspricht dem
des NaCI. TiN tritt relativ rein auf, kann aber Kohlenstoff
im Gitter lösen und damit die Gitterkonstante vergrößern /19/.
2.7.2 Y-Phase
Die starke Affinität zwischen Titan und Schwefel äUßert sich
durch die extensive Bildung von Sulfiden in Stählen mit Ti-
tanzusätzen. Uber die Anwesenheit einer Sulfidphase in titan-
stabilisierten austenitischen rostfreien Stählen, bekannt
als Y-Phase oder T-Phase, wurde häufig in der Literatur be-
richtet /26,27,79,84-88/. Das Auftreten einer solchen Phase
hat die Verarmung des Schwefels in der Matrix zur positiven
Folge. (Die Seigerung des Schwefels an Korngrenzen hat
schädliche Wirkungen auf die mechanischen Eigenschaften.)
GEMMILL und Mitarbeiter /84/ haben zum ersten Mal in titan-
stabilisierten austenitischen Stählen eine Phase, von ihnen
Y-Phase benannt und provisorisch als hexagonal indiziert,
nachgewiesen. Diese Autoren haben vorgeschlagen, daß die
Y-Phase eine Modifikation des Titannitrides sei. Danach haben
BROWN und Mitarbeiter /85/ eine schwefelhaltige Phase in
ähnlichen Legierungen isoliert. Diese Phase, deren röntgeno-
graphische Linien in guter Ubereinstimmung mit der von
Gemill und Mitarbeiter war, wurde von ihnen T-Phase benannt
und mit der Formel Ti 2S bezeichnet. KNOP /89/ ~at die rönt-
genographischen Ergebnisse der beiden Arbeiten über Y- und
T-Phase weiter analysiert. Er fand, daß die T-Phase besser
als tetragonal indiziert werden konnte als hexagonal und für
die Y-Phase war das Gegenteil richtig. Später fanden FRICK
und RHODE /90/ sowie KUDIELKA und RHODE /91/ in Roheisen,
daß das hexagonale Gitter des Ti 2S durch den Einbau von Koh-
lenstoffmit entsprechend dichterer Raumerfüllung stabilisiert
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werden konnte. Der Einbau von Kohlenstoff im Gitter, sowie
das hexagonale Gitter, wurde später von DA CASA und
NILESHWAR /87( im AISI 321-Stahl bestätigt. Andererseits
haben OWENS und Mitarbeiter /92/ Einkristalle mit der Zu-
sammensetzung Ti 2S hergestellt und als orthorhombisch indi-
ziert.
KANEKO und Mitarbeiter /93/ haben die Reihenfolge Zr>Ti>Mn>
Nb>V>Cr>AI>Mo>W>Fe>Ni>Co>Si für die Sulfidbildner in Stählen
festgestellt. Die starke Stabilität des Titansulfides wurde
auch von LEITNAKER und GEHLBACH /88/ bestätigt. Diese Autoren
haben eine Bildungsenthalphie <-332 kJ/mol'für das Carbosul-
fid in austenit ischen rostfreien Stählen berechnet. Diese
große thermodynamische Stabilität wurde durch das Auftreten
dieser Phase in Chargen mit geringen Schwefelgehalten, wie
20 ppm, nachgewiesen /87/.
2.7.3 Titankarbid TiC
Dieses Karbid hat ein kubisch-flächenzentriertes Gitter des
NaCI-Typs. Die metallischen Atome besetzen das kfz-Gitter
und der Kohlenstoff die Zwischengitterplätze. Stickstoff
kann teilweise den Kohlenstoff ersetzen und damit die Gitter-
konstante vermindern /19/. Uberden Einbau von metallischen
Elementen in TiC von austenitischen rostfreien Stählen gibt
es wenig Literatur. KRAINER /94/ hat jedoch in mehrfach le-
gierten Stählen den Einbau von Molybdän in TiC und dement-
sprechende Kontraktion des Gitters nachgewiesen. Weiterhin
zeigt die Fachliteratur über Karbide /95/, daß das TiC offen-
bar auch Elemente wie Mo, Cr, V, Ta, Nb, Hf und W im Gitter
aufzunehmen vermag.
In titanstabilisierten Stählen kann TiC als ~robe Primäraus-
scheidungen (2-10 ~m) oder als feine kohärente Sekundäraus-
scheidungen (10-40 nm) auftreten. Die Menge des Primärkar-
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bids hängt von der Temperatur und Zeit der Lösungsglühung
ab. Es gibt in der Literatur zahlreiche Nachweise für die
Ausscheidung von Sekundär-TiC an Versetzungen im ~orn /2,26,
27,87,96,97/. Aber auch an Stapelfehlern /2,87/, an Korn-
grenzen /78,96,97/, an Zwillingsgrenzen /78/ und an Phasen-
grenzen /87/ wurde diese Phase festgestellt. Trotz zahlrei-
cher Arbeiten besteht für diese Phase noch kein Zeit-Tempe-
ratur-Ausscheidungs-Diagrarnrn sowie keine systematische Arbeit
über die Ausscheidungssequenz.
Die Sekundär-TiC-Partikel haben einen bemerkenswerten Rei-
fungswiderstand. LEITNAKER und BENTLEY /27/ haben ein Rohr
aus AISI .321~Stahl siebzehn Jahre lang bei 873 K geglüht.
Bei Entnahme einer Probe konnte Sekundär-TiC zwischen
10-40 nm nachgewiesen werden. Das bewies, daß die positive
Wirkung des feinen TiC auf die mechanischen Eigenschaften
und das Bestrahlungsverhalten dauerhaft ist.
Die Löslichkeit dieses Karbids in austenitischen, rostfreien
Stählen hängt von der Zusammensetzung der Legierung ab. Sie
nimmt mit steigendem Chrom und Nickel-Gehalt ab /71,98/.
Der Einfluß von Molybdän ist unbekannt. Die beiden unten
aufgeführten Gleichungen beschreiben die Variation der TiC-
Löslichkeit mit der Temperatur.
19 L-Ti_7 L-c_7 = - 6780/T(K) + 2,97
19 L-Ti_7 L-c_7 = - 8900/T(K) + 4,46
II
III
= Konzentration (in Gew.-%) des löslichen Titans.
= Konzentration (in Gew.-%) des löslichen Kohlen-
stoffs.
Die Gleichung II wurde für den Legierungstyp 18% Cr-12% Ni





Seit langer Zeit. ist bekannt, daß Bor das Kriechverhalten
austenitischer, rostfreier Stähle günstig beeinflußt. Nach
Literaturangaben werden durch geringe Bor-Zusätze (ca. 10-
80 ppm) die Kriechfestigkeit und in vielen Fällen auch die
Kriechduktilität verbessert /25,100-106/. Hinsichtlich der
Verarbeitung ist die verbesserte Warmumforrnbarkeitvon Be-
deutung /107/. Die Mechanismen dieser positiven Wirkungen
des Bors sind nur unvollständig geklärt. Als Ursachen wurden
verbesserte Korngrenzenfestigkeit /100,101/ bzw. die Verzö-
gerung des Korngrenzengleitens /25/ und der Mikroriß-Bildung
angegeben /103/. Als Gründe dafür wurden die beobachteten
Einflüsse des Bors auf das Ausscheidungsverhalten diskutiert;
die verstärkte Ausscheidung an Korngrenzen und im Korn /101-
105/ wurde durch verminderte Kohlenstoff-Löslichkeit gedeutet
/25,108/. Als weitere mögliche Einflüsse des Bors sind eine
Verminderung der Grenzflächenenergie zwischen Matrix und Aus-
scheidungsphasen /25/, eine reduzierte Korngrenzen-Selbst-
diffusion /108/ und die Wechselwirkung mit Leerstellen dis-
kutiert worden /109/. Hinsichtlich des Werkstoffverhaltens
unter Bestrahlungseinfluß sind jedoch auch ungünstige Konse-
quenzen des Borgehalts zu beachten. Bekanntlich erzeugen
thermische Neutronen üper die (n,a)-Reaktion mit dem 10B_
Isotop das für die Hochtemperaturversprödung verantwortliche
Helium. Auch hinsichtlich dieser Wirkungen sind die Menge
und die Verteilung des Bors von entscheidender Bedeutung
/104,110/.
Die Bor-Verteilung ist meist mit der Methode der a-Autora-
diographie /11·1/ untersucht .worden. Die Korngrenzensegre-
gation des Bors wurde gedeutet /112/. Darüberhinaus wurde
nachgewiesen bzw. diskutiert, daß Bor in Karbide der Typen
M23C6 /113-115/ und MC /107/ eingebaut werden kann. In
allen bisher zitierten Arbeiten wurde eine selbständige Bo-
ridphase weder gefunden noch als möglich diskutiert.
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Im Gegensatz dazu ist die Existenz von Boriden der Stahl-
Komponenten seit langer Zeit bekannt; es existieren Typen
mit tetragonal~r und orthorhombischer Struktur. Ein ortho-
rhombisches Chrom-Borid wurde im Binärsystem gefunden /116/
und als Cr 2B-Phase bestätigt /117/. Die isomorphe (Cr,Fe)2B-
Phase wurde im ternären System identifiz.iert /117/, bz\'1.
analysiert /118/. Die aus borhaltigen austenitischen Chrom-
Nickel-Stählen von KRAFT und FLINN /119/ sowie von LENNARTZ
und WETZLAR /120/ isolierte Boridphase konnte zunächst struk-
turell nicht identifiziert werden. Nach KANEKO und Mitarbei-
tern/121/ wird im Eisen-Chrom-Nickel-Bor-System das Borocar-
bid (Cr,Fe)23(c,B)6 gebildet, während sich bei höherer Tempe-
ratur nach Auflösung der Karbide Boride des Chroms und Eisens
bilden. BRANDIS und HORN /122/ indizierten die Röntgenlinien
der Boridphase, die aus einem austenitischen Stahl mit 16%
Chrom und 13% Nickel und 30-120 ppm Bor isoliert werden konnte,
nach der orthorhombischen Struktur und gaben die mit fallen-
der Temperatur stark rückläufige Löslichkeit des Bors an.
GOLDSCHMIDT /123,124/ bestimmte die Zusammensetzung der
orthorhombischen M2B-Ausscheidungsphase in Abhängigkeit vom
Borgehalt zweier austenitischer Chrom-Nickel-Stähle sowie die
Bor-Löslichkeit, die bei niedriger Temperatur offenbar sehr
gering ist. Der titanstabilisierte austenitische Chrom-
Nickel-Stahl 1.4970 hat einen spezifizierten Borgehalt von
30-80 ppm /125/. Der Nachweis eines Borids ist für diesen
Stahl jedoch bisher nicht bekannt geworden.
2.9 ~!~~1~~_9~§_~9~~~~t~§_YQ~_§t2h1_QJ~_1~121Q_~!~_~2t~!~
~~~_9~§_~~§§f!!~!9~mg§Y~~!!21t~!!
Der Kontakt von Natrium mit dem Stahl DIN 1.4970 wurde von
BORGSTEDT und Mitarbeitern /126,127,128/ untersucht. Bezüg-
lich des Einflusses auf das Ausscheidungsverhalten dieses
Materials können ihre Schlußfolgerungen folgendermaßen zu-
sammengefaßt werden:
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- Das Material wird aufgekohlt. Diese Aufkohlung kann die
M7C3-Bildun~ begünstigen, obwohl diese Phase nicht identi-
fiziert wurde.
- Die Matrix wird an Chrom, Nickel und Mangan verarmt. Eine
ferritische Randschicht wurde nachgewiesen.
- Der Stahl gab mit steigender Temperatur erhöhte Anteile'




Es gibt mindestens zwei Gründe für die Beschleunigung des
Ausscheidens einer zweiten Phase durch vorausgehende Kalt-
verformung einer einfachen Legierung:
- die Verfügbarkeit der durch die Kaltverformung erzeugten
Keimbildungsstellen, wie Versetzungen, Versetzungszellen-
wände, Stapelfehler und Zwillingsgrenzen,
- die Beschleunigung der Diffusion in der Matrix wegen der
erwähnten Gitterfehler.
Wenn es aber eine Konkurrenz zwischen den verschiedenen
Phasen gibt, kann die Kaltverformung das Ausscheiden einiger
Phasen beschleunigen und folglich das Ausscheiden ihrer
Konkurrenten verzögern. In diesen Fällen kann die Bildung
einer bestimmten Phase in einer Legierung beschleunigt und
in anderem Material dagegen verzögert werden.
Im 321-Stahl beschleunigt die Kaltverformung die ~123C6- und
a-Bildung und verzögert die X-Bildung /26/. Im Gegensatz
dazu wird die 'X-Bildung in AISI 316-Stahl durch Kaltver-
formung beschleunigt /21/.
Uber den Einfluß einer Kriechbeanspruchung auf das Ausschei-
dungsverhalten gibt es in der Literatur wenig systematische
Arbeiten. Im AISI 316-Stahl haben MORRIS und HARRIES /66/
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nachgewiesen, daß die Kriechbeanspruchung ähnlich wie 20%
Kaltverformung auf das Ausscheidungsverhalten wirkt.
2.11 ~~~~!~~_YQ~_Y~~~S~~~~§~§~_Y2~e~~~~~!~~g~~_~~~_~!~
~~S~~~~~S~~~_~~g~~~~~~~~~~
Die mechanischen Eigenschaften der austenitischen rostfreien
Stähle wurden sehr oft in der Literatur diskutiert. Kriech-
und Zugversuchsergebnisse der hochwarmfesten Stähle, spe-
ziell des DIN 1.4970 wurden veröffentlicht /129-133/. Bemer-
kenswert ist die positive Kombination von Kriechfestigkeit
und Kriechduktilität dieses Materials. Im Vergleich zu
AISI 316-Stahl ist seine Kriechfestigkeit zwischen 823 und
973 K etwa doppelt so hoch. Seine Kriechduktilität ist eben-
falls besser. Die Wechselbeziehung zwischen GefUge und me-
chanischen Eigenschaften wurde aber nur spekulativerweise
diskutiert. Die höhere Kriechfestigkeit sei durch die Bil-
dung von Sekundär-Titankarbid an Versetzungen im Korninnern
zu erklären. Als Ursache für die große Duktilität wurde die
Bildung von M23C6 an Korngrenzen und dadurch die Verzögerung
des Korngrenzengleitens und der Mikrorißbildung angegeben.
3. Materialien und Untersuchungsmethoden
Insgesamt sind vier Chargen des Stahls DIN 1.4970 untersucht
worden. Ihre Zusammensetzungen und der Vergleich mit den
Spezifikations-Daten sind aus Tab. I ersichtlich. Danach ist
der Borgehalt der Chargen Bund D in Ubereinstimmung mit der
Spezifikation. Die Mehrzahl der experimentellen Untersuchun-
gen wurde mit der Charge B durchgeführt. Die Borgehalte der
Chargen A und C liegen an der unteren bzw. über der oberen
Spezifikationsgrenze.
Tabelle I: Zusanunensetzung (in Gew.-%) der untersuchten Chargen
Charge C Si Mn p S er Ni Co Mo Ti Cu B Nb N Fe
A 0,10 0,45 1,90 0,007 0,005 15,5 14,6 0,015 1,14 0,37 0,04 0,0029- - 0,01 Rest
0,0030
B 0,09 0,46 1,70 0,003 0,004 14,6 15,0 0,013 1,25 0,46 0,07 0,0045 <0,05 0,01 Rest
C 0,10 0,39 2,0 0,003 0,01 14,8 15,4 0,009 1,20 0,43 - 0,0100 <0,05 <0,01 Rest
D 0,11 0,42 1,85 0,007 0,005 15,4 15,0 - 1,18 0,32 0,030 0,0055 - 0,016 Rest
Spezi-
0,08- 0,3- 14,5- 14,5- 1,0- 0,3- 0,0030fika-




Die Vorbehandlungszustände der vier Chargen sind in Tab. 11
zusammengestellt. Aus den Chargen A und C waren Kriechpro-
ben gefertigt worden, von denen Kopf und Meßlänge,nach
Kriech~ersuchen analysiert wurden. Aus der Charge D sind
Rohrproben (6,0 x 0,38 mm), die in Natrium bei 973 K bis
8 000 Stunden geglüht waren, untersucht worden. Der für
Charge A gewählte Ausgangszustand kommt der für den Reak-
toreinsatz des Werkstoffs vorgesehenen thermisch-mechani-
schen Behandlung nahe. Rundmaterial der Charge B wurde
(nach 25%-iger Vorverformung) in evakuierten Quarzampullen
lösungsgeglüht und anschließend ölabgeschreckt (bzw. nach
der Abschreckung 15% kaltverformt) • Die Ausscheidungsglühun-
gen dieser Charge erfolgten bei 873, 973, 1073, 1123, 1173,
1253 und 1333 K, für kurze Glühzeiten (zwischen 2 und 20
Minuten) im Salzbad, für die längeren Glühzeiten (zwischen
Tabelle 11: Vorbehandlungen
Charge Vorbehandlungen
A 1373 K - 30 min + 151 kv + 1073 K - 2 h
B 1403 K - 30 min (lösungsgeglüht) (Serie LT)
1403 K - 30 min + 15% kv (Serie MT)
C
D
ca. 1373 K - 30 min (lösungsgeglüht)
1358 K - 5 min + 15% kv
90 Minuten und 3 000 Stunden} in evakuierten Quarzampullen.
Die Zusammensetzung des verwendeten Salzbadeswar: 70%
BaC1 2 und 30% NaCl. Weitere Lösungsglühbehandlungen dieser
Charge wurden bei 1423, 1473, 1573 K unter Vakuum durchge-
führt. Diese Proben sind nach der Glühung durch Einleiten
von Argon abgeschreckt worden. Dieses Verfahren erzeugte
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eine durchschnittliche Abkühlungsgeschwindigkeit bis 973 K
von ca. 150 K/min. Die Verformungen wurden durch Rundhämmern
erzeugt und die Verformungsgrade sind als Reduktion der
Querschnittsfläche angegeben worden.
3.2 g~1~~§~~g~~g~~~~gQ9~~
3.2.1 Isolationstechnik und röntgenographische Isolat-
analyse
Zur Auflösung der Matrix und Extraktion der Ausscheidungen
wurden zwei Methoden getestet:
- eine chemische Methode mit einem Reagens des Berzelius-
Typs /134/
- eine elektrochemische,' pote'ntiostatische Methode mit -
einem Elektrolyt aus 10 Vol.% HCI in Methanol (ca. 1,5 V,
Pt-Kathode) /135/.
Die Lösung wurde mit Membranfilternfiltriert und das Iso-
lat mit einer 0,25 molaren Salzsäurelösung, danach mit
destilliertem Wasser gewaschen. Das Filtrationsverfahren
wurde durch Zentrifugation der filtrierten Lösungen kon-
trolliert. Der Gewichtsanteil des isolierten Rückstands
aller Proben wurde bestimmt. Im Vergleich der beiden ge-
, ..
prüften Isolationsmethoden erwies sich das chemische Ver-
fahren, für das eine höhere Isolat-Ausbeute und bessere.
Reproduzierbarkeit nachgewiesen wurde, als überlegen; es
wurde daher für die Untersuchung gewählt. Als Ursachen der
Nachteile des elektrochemischen Verfahrens sind anzusehen:
Verlust an Isolat durch Anhaften am unaufgelösten Rest
der Probe, Änderung der Auflösungs-Stromdichte mit abneh-
mender Probenoberfläche, Änderung der Elektrolyt-Zusammen-
setzung durch Verdampfen und aufgrund der Wasserstoff-Ent-
wicklung, Isolation möglicherweise unvollständig durch
Auflösung des Eisenborids /120/. Zahlreiche Vorversuche,
sowohl mit verschiedenen Chargen des Stahls DIN 1.4970 als
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auch mit verschiedenen titanstabilisierten Chrom-Nickel
Stählen (15% Cr-25% Ni, 10% Cr-25% Ni und 9% Cr-15% Ni),
haben gezeigt, daß die Streuung der Isolatmenge der che-
mischen Methode unter 4% liegt-.
Die Röntgenstrukturanalyse der Isolate erfolgte nach dem
Guinier-Jagodzinski-Verfahren /136/ mit monochromatischer
Cu-KaI-Strahlung. Als Eichstandard wurde reinstes Si-Pulver
verWendet und die Röntgendiagramme wurden auf Filmschrumpfung
korrigiert. Zur genaueren Gitterparameter-Bestimmung wurde
ein Computer-Programm nach der Methode der kleinsten Qua-
drate benutzt /137/. Für einige Probenzustände erfolgte
außerdem eine chemische Analyse des Isolats.
3.2.2 Durchstrahlungs-Elektronenmikroskopie
Aus den vorgedünnten Scheiben wurden Präparate von 3 mm
Durchmesser herausgestanzt. Die Endabdünnung erfolgte in
einem Twin-Jet Electropolisher-Gerät der Firma Fischione
mit einem 20%-igen Schwefelsäure-Methanol Elektrolyt. Für
die elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden nur
Dünnätzungen verwendet, keine Extraktionsabdrücke. Als Auf-
nahmegerät diente das konventionelle Durchstrahlungsmikros-
kop JEM 200A. Die Beschleunigungsspannung betrug 200 kV.
3.2.3 Rasterelektronenmikroskopische (REM-) Untersuchung
und Mikrosondentechnik
Diese zwei Methoden wurden hauptsächlich benutzt, um die
Zusammensetzung der anwesenden Phasen abzuschätzen. (Che-
mische Analysen der Isolate wurden mit demselben Ziel
durchgeführt.)
Polierte Schliffproben wurden nach Markierung der zu unter-
suchendenAusscheidungen in 10%-iger alkoholischer Brom-
Lösung schwach geätzt. Elementspektren von Ausscheidungen
wurden im Rasterelektronenmikroskop bei 10 kV und 20 sec.
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Zählzeit mittels energiedispersiver Analyse bzw. in der
Mikrosondemittels wellenlängendispersiver Analyse bei
13 kV aufgenommen. Für die Eisen-, Chrom- und Nickel-Ana-
lyse wurde die Matrix als Standard genommen und für Titan
I
und Molybdän die entsprechenden reinen Metalle.
3.2.4 Lichtmikroskopische (LM-) Untersuchung
Quer- bzw. Längsabschnitte der Proben wurden nach konven-
tioneller metallographischer Anschlifftechnik präpariert.
Die Standard-Ätzverfahren mit V2A-Beize und mit Oxalsäure
(10%-ige Lösung, elektrolytisch, 6 V) dienten der allge-
meinen Gefügeentwicklung. Gefüge-Ubersichtsaufnahmen wurden
in 100- und 200-facher, Detail-Aufnahmen in 500- und 1000-
facher Vergrößerung hergestellt. Zum Nachweis eventueller
Oberflächenkontamination aufgrund der Glühbehandlungen
wurden Aufnahmen von Randbereichen mit Aufnahmen von der
Probenmitte verglichen.
3.2.5 Autoradiographische Untersuchung
Mit einem autoradiographischen Verfahren /111,112/ wurde
die Verteilung des Bors einiger Proben bestimmt. Nach ca.
40 sec. Bestrahlung der Proben in einem thermischen Neu-
14 -2-1tronenfluß von ca. 10 m s wurde die verwendete Poly-
carbonat-Detektorfolie in 25%-iger Natronlauge geätzt und
mit Interferenzkontrast-Beleuchtung untersucht. Bei diesem
Verfahren nutzt man den hohen Wirkungsquerschnitt der
B10(n,~) Li 7-Kernreaktion mit thermischen Neutronen aus, in
dem man die beim Zerfall auftretenden hochenergetischen
~-Teilchen indirekt in einer auf der Probe befestigten Poly-
carbonatfolie sichtbar macht.
Nach SEN /112/ wird die Anwendbarkeit der autoradiographi~
schen Untersuchungen durch folgende Faktoren eingeschränkt:
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- die Methode erlaubt es nicht, zwischen Borsegregation und
Bor-haltigen Ausscheidungen zu unterscheiden,
- die Korngrenzensegregation wird nur beobachtet, wenn die
Konzentration des Bors an den Korngrenzen etwa 100-1000
mal höher als im Korn ist,
- das Auflösungsvermögen der Autoradiographie ist sehr be-
grenzt, insbesondere wenn die Ausscheidungen sehr klein
sind. Deshalb kann von einer Borsegregation nur gespro-
chen werden, wenn keine Ausscheidungen durch elektronen-
mikroskopische Untersuchungen feststellbar sind und
- die Spur, die durch dieses Verfahren bestimmt wird,
breiter als die tatsächliche Korngrenze ist.
3.2.6 Chemisch-analytische Untersuchungen
Außer der mit spektroskopischen und Heißextraktionsmetho-
den durchgeführten Analyse der Ausgangsmaterialien und der
Isolate wurden spektralanalytisch die Konzentrationsprofile
von Kohlenstoff und Bor an der Oberfläche von in Natrium
geglühten Proben bestimmt /138/.
3.2.7 Zug- und Zeitstandversuche
Sowohl für die Zug- als auch für die Zeitstandversuche wur-
den ~5 x 25 mm (d xl) Gewindekopfproben verwendet.
o 0
Diese Versuche wurden unter Normalatmosphäre bei 873 K
durchgeführt. Die Zugversuche erfolgten in einer Instron-
Mascbine. Die Verformungsgeschwindigkeit betrug 0,8%/min.
Die maximalen Temperaturabweichungen entlang der Probe be-
trugen + 3 K. Die Meßeinrichtungen erlaubten es, die Deh-




Härtemessungen wurden an allen Proben vorgenommen. Die
Vickers-Härte wurde bei einer Belastung von 1 kg gemessen
und jeder Meßpunkt durch 7 Härteeindrücke belegt.
4. Versuchsergebnisse
4.1 §!~~~~~~~_8~~_h2h~E~~_~~~E~~~~~~~~_Jj}~2=1~~~_~1
Nach 25%-iger Kaltverformung wurden Proben der Charge B bei
1363, 1383, 1403, 1473, 1523 und 1573 K zwischen 30 Minuten
und 17 Stunden lösungsgeglüht. Die Ziele dieser Glühungen
waren die Untersuchung des Kornwachstums, die Bestimmung
der bei höheren Temperaturen gebildeten Phasen und ihrer
Ausscheidungscharakteristik (Größe, Menge, Formj Verteilung,
Stabilität, Struktur und Zusammensetzung) und schließlich
die Auswahl einer Lösungsglühbehandlung für die Bestimmung
der ZTA-Diagramme. Einige Proben wurden bei 1633 bzw. 1653 K
teilweise, bzw. total geschmolzen, für die Untersuchung
eventueller o-Ferrit-Bildung.
4.1.1 Der Ausgangszustand und der Einfluß der Glühungen
auf das Gefüge
Die metallographische Untersuchung des Anlieferzustandes
ergab ein rekristallisiertes Gefüge (sieh Abb. 4) mit grö-
beren Primärausscheidungen und feineren Ausscheidungen an
Korngrenzen und im Korn. Um die Diffusion während der Lö-
sungsglühbehandlungen beschleunigen und um die Korngröße
besser kontrollieren zu können, wurden die Proben im Anlie-
ferzustand 25% kaltverformt (siehe Abb. 5). Die Lösungsglüh-
behandlungen nach 25% Kaltverformung ergaben bei allen Tem-
peraturen zwischen 1363 und 1653 K nach 30 Minuten rekri-
stallisierte Gefüge. Während bei dem Anlieferzustand in der
- 27·-
Abb. 4: des Ausgangszustandes, V2A-Beize, 500X.
Abb. 5: Gefüge des Ausgangszustandes + 25% Kaltverfor-
mung, V2A-Beize, 100X.
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Detailaufnahme sehr viel Feinausscheidungen zu erkennen
waren (Abb. 4), zeigten die Proben nach den Lösungsglühbe-
handlungen eine wesentlich reduzierte Zahl von feinen Aus-
scheidungen (Abb. 6). Einige Spuren von Sekundärrekristalli-
sation wurden bei den niedrigeren Temperaturen festgestellt
(siehe Abb. 6). Bei 1403 K wurde das Fortschreiten der
Sekundärrekristallisationverfolgt. Nach 90 Minuten, bzw.
nach 3,5 Stunden war sie fortgeschritten (10 bzw. 15
Vol.-%) und nach 17 Stunden war sie bereits beendet. Die
Änderung des mittleren Korndurchmessers mit der Lösungsglüh-
temperatur für 30 Minuten Glühdauer ist in Abb. 7 zusamrnen-
gefaßt.























Abb. 7: Abhängigkeit von Korngröße von der Lösungsglüh-
temperatur (25% Kaltverformung, Glühdauer 30 min.).
Bei der Anwendung der a-Autoradiographie zeigte es sich,
daß die Borverteilung im Anlieferzustand mit der in den 25%
kaltverformten und anschließend homogenisierten Zuständen
nicht übereinstimmte. Aus Abb. 8 und Abb. 9 wird deutlich,
daß die Korngrenzen im Anlieferzustand teilweise eine
starke Boranreicherung aufweisen. Diese ist nach 30 Minu-
ten im bei 1403 K homogenisierten Zustand weitgehend abge-






30 min.-1403 K/öl, Durchlicht, 100X
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4.1.2 Die Ausscheidungsphasen. und ihre thermische
Stabilität
Die Phasenanalyse wurde mit der metallographischen Unter-
suchung der Primärausscheidungen im lösungsgeglühten Zu-
stand begonnen. Die Verteilung gröberer Partikel war schon
im polierten, ungeätzten Zustand deutlich zu erkennen. Be-
sonders auffällig sind grobe Ausscheidungen mit Würfel-
oder Quaderform. Im Längsschliff sind zeilenförmig ausge-
richtete Ausscheidungen, bzw. Bruchstücke, deutlich,
'deren Anordnung eine Folge der Vorverformung des Materials
ist. Als weitere Merkmale wurden ihre Eigenfärbung im po-
lierten Zustand, die Form, das Aussehen, die Größe, die
Häufigkeit, die Verteilung und evtl. Verwachsungen unter-
sucht. Die Beurteilung der Eigenfärbung und der morpholo-
gischen Charakteristik der Ausscheidungen sind in Tab. 111
zusammengestellt. (Auf die Einordnung der Ausscheidungen
in verschiedene Typen, die das Ergebnis verschiedener sich
ergänzender Untersuchungsmethoden war, wird später näher
eingegangen werden.) Die Abb. 10 bis 14 zeigen Beispiele
für Ausscheidungen der einzelnen Typen und ihrer Verwach-
sungen. Die Anwesenheit von &-Ferrit konnte weder metallo-
graphisch noch durch die Anwendung eines Ferritgehaltmessers
(mit Meßempfindlichkeit von 0,1 Vol.-%) festgestellt wer-
den.
Die Phasenisolation von Proben ergab einen Anteil extra-
hierbarer Ausscheidungen von 0,5 Gew.-% für den Anliefer-
zustand und kleinere Mengen für die lösungsgeglühten Zu-
stände. Für alle Glühtemperaturen war die Ausscheidungs-
menge ab 30 Min. unabhängig von der Glühdauer. Die Abhän-
gigkeit der Ausscheidungsmenge von der Glühtemperatur für
30 Minuten Glühdauer ist in Tab. IV zusammengestellt.
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Tabelle 111: Charakteristische Merkmale zur Unterschei-

























































Ti 2S, ungeätzt, 1000X.
• 0
Abb. 13: Verwachsung TiN/Tie,
ungeätzt, 1000X.
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Abb. 14: Verwachsung Ti 2S/TiC, ungeätzt, 1000X.
Tabelle IV: Anteil des Rückstandes in Abhängigkeit von
der Glühtemperatur (Glühdauer 30 Min.)
Temperatur Gesamtrückstand (Ti,Mo)C, ber.*







1573 0, 114 0,053
*siehe Abschnitt 5.1
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Die röntgenographische Analyse ergab, daß die Isolate der
lösungsgeglühten Proben aus den Phasen TiC, TiN und Ti 2S
bestehen. Das Isolat von Proben im Anlieferzustand ent-
hielt zusätzlich M23C6 und ein Borid des M2B-Typs, dem
später eine Reihe weiterer Linien des Röntgenspektrums zu-
geordnet werden konnte. Die Anteile an TiN und Ti 2S ent-
sprechen wahrscheinlich einer vollständigen Abbindung der
vorhandenen Stickstoff- und Schwefel-Gehalte und scheinen
während der Lösungsglühungen (sowie während der nachfol-
genden Auslagerungen) konstant zu bleiben. Der TiC-Anteil
wurde auf etwa 85% bei 1403 K geschätzt und nahm mit zu-
nehmender Glühtemperatur ab. Eine vollständige Auflösung
des Titankarbids im festen Zustand war jedoch unmöglich.
4.1.3 Strukturanalyse der Ausscheidungen
Die Auflösung des Titankarbids verursachte mit zunehmender
Temperatur eine Anreicherung der Isolate an Ti 2S und TiN,
so daß dementsprechend mehrere Röntgenbeugungslinien die-
ser Phase erschienen. Die vorliegenden Beugungslinien und
ihre Indizierung sind in Tab. V, VI und VII dargestellt.
Für die Y-Phase, über deren Struktur noch Zweifel in der
Literatur besteht, wurden außer der hexagonalen die tetra-
gonale und die orthorhombische Struktur geprüft. Die ge-
fundenen Linien dieser Phase konnten nur durch ein hexa-
gonales Gitter indiziert werden. Das Titankarbid wies im
Vergleich zu reinem TiC eine Kontraktion der Elementarzelle
auf. Die Elementarzellen des Titannitrids und der Y-phase
wiesen ihrerseits Dilatationen auf.
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Tabelle V: Netzebenenabstände (d) und Indizierung des
Karbids (Ti,Mo)C, kubisch flächenzentriertes
Gitter (05h - F m3m) a o =0,43232 nm




111 0,24960 0,2498 st
200 0,21616 0,2163 sst
220 0,15285 0,15285 st
311 0,13035 0,1304 m
222 0,12480 0,1248 s
400 0,10808 0,1081 ss
331 0,09918 0,0992 ss
420 0,09667 0,0966 m
*geschätzte Intensitäten der Röntgenlinien: ss = sehr
schwach, s = schwach, m = mittel, st = stark, sst = sehr
stark
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Tabelle VI: Netzebenenabstände (d) und Indizierung des
Nitrids Ti(N,C), kubisch flächenzentriertes
Gitter (05h- F m3m) a o = 0,42517 nm




111 0,24547 0,2455 st
200 0,21258 0,2125 sst
220 0,15032 0,1503 st
311 0,12819 0,1282 m
222 0,12274 0,1228 s
400 0,10629 0,1063 ss
311 0,09754 0,0975 ss
*geschätzte Intensitäten der Röntgenlinien: ss = sehr
schwach, s = schwach, m = mittel, st = stark, sst = sehr
stark
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Tabelle VII: Netzebenenabstände (d) und Indizierung des
carbosulfids.Ti2 (S,C), hexagonales Gitter.4
(D 6h - P6 3 /mmc) a o = 0,32046 nm,'
Co = 1,12086 nm
hkl d, ber. d, rönt. geschätzte
(nm) gemessen Intensität
(nm) (%)
100 0,27753 0,2777 85
101 0,26939 0,2696 60
103 0,22279 0,2227 100
104 0,19719 0,1972 30
006 0,18681 0,18'69 40
105 0,17439 0,1743 15
007} 0,16023 0,1602 85110
112 } 0,15497 0,1549 40106
114} 0,13869 0,1387 30201
203 0,13008 neben (Ti, Mo) C- 311
116 0,12162 0,1217 40
213 0,1009 0,1010 70
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4. 1 . 4 Elementanalyse der Ausscheidungen
4.1.4.1 Energiedispersive Analyse
Diese Methode erlaubt grundsätzlich nicht den Nachweis
leichter Elemente wie z.B. Kohlenstoff und Bor. Folgenden
Ausscheidungstypen konnten eindeutige Spektren zugeordnet
werden:
- Bei Spektren des TiN konnte nur Titan nachgewiesen wer-
den (Abb. 15). Unterschiedliche Partikel, die bei
lichtmikroskopischer Betrachtung unterschiedliche Fär-
bung gezeigt hatten, ergaben identische Spektren.
- In Spektren des TiC (Abb. 16) und des Ti 2S (Abb. 17) war
eine Unterscheidung zwischen Molybdän und Schwefel nicht
möglich.
o 20SEC 68709INT

















Abb. 16: Energiedispersives Spektrum des TiC:
Mo Lai S Ka; Ti Ka, RB
o 20SEe 48799lNT








Abb. 17: Energiedispersives Spektrum des Ti
2
S:
Mo LaiS Ka; Ti Ka; KB; Cr Ka; Fe Ka.
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Unterschiede ergaben sich an verschiedenen Stellen der
Ausscheidungen; meist wurden für kleinere Ausscheidungen
höhere Matrixanteile gefunden. Das Vorhandensein der Ele-
mente Fe, Cr und Ni als Bestandteile der Ausscheidungen
war auszuschließen, da die Peakhöhen-Verhältnisse für Fe,
Cr und Ni stets der Matrix entsprachen und z.B. keine
Cr-Anreicherung in den Ausscheidungen allein nachweisbar
war. Durch die Anwendung von reinen Ti und Mo als Standards
konnte das (Ti/MO)At.-Verhältnis bestimmt werden. (Hier
wurde, wie die wellenlängendispersive Analyse später zeig-
te, angenommen, daß Molybdän statt Schwefel in TiC anwe-
send war). Dies ergab (mit Untergrund-Korrekturen) einen
Wert von 11,49, was der Formel (Tio,92MOo,oa)C (für
C = 1 und Ti + Mo = 1) entsp~icht.
4.1.4.2 Wellenlängendispersive Analyse (Mikrosonde)
Durch die Anwendung dieses Verfahrens konnten einige Un-
klarheiten der REM-Untersuchung aufgeklärt und eine Er-
weiterung der Elementanalyse vorgenommen werden. Dieses
Verfahren erlaubte es, zwischen schwefel- und molybdänhaI-
tigen Ausscheidungen zu unterscheiden. In der Y-Phase wur-
de Schwefel und kein Molybdän festgestellt. Die Anwesen-
heit von Molybdän und Kohlenstoff in TiC konnte auch be-
stätigt werden. Außerdem wurden kleinere Mengen von Koh-
lenstoff im TiN und im Ti2S nachgewiesen. Durch die bei-
den Untersuchungsmethoden konnten die Näherungsformeln
(Ti,Mo)C, Ti(N,C) und Ti 2 (S,C) für die analysierten Pha-
sen bestimmt werden.
4.1.4.3 Chemische Analyse der Rückstände
Die Rückstände der lösungsgeglühten Proben enthielten nur
Ti, Mo, S, C und N. Die bestimmten Kohlenstoffgehalte
waren möglicherweise wegen Kontamination der Rückstände
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durch Abrieb des Kunststöff-Membranfilters zu hoch. Die
chemische Analyse der Rückstände zusammen mit den Isolat-
mengen ermöglichten die folgenden Aussagen: Prakt~sch der
gesamte N~ und S-Gehalt des Stahls war im Isolat und somit
in Ausscheidungen gebunden. Nach dem Abzug des für die voll-
ständige Bindung von Sund N erforderlichen Titans ergab
sich ein {Ti/MO)At.-Verhältnis im Isolat von 9,26, was der
Formel {Tio,90MOO,10)C entspricht. Die Tab. VIII faßt die
durch die drei Methoden bestimmten {Ti/Mo)-Verhältnisse
zusammen.

























4.1.5 Auswahl einer Lösungsglühbehandlung für die Be-
stimmung der ZTA-Diagramme
Die Experimente haben gezeigt, daß eine vollständige Auf-
lösung des Titankarbids im festen Zustand nicht möglich ist,
und daß eine im Interesse eines hohen Auflösungsgrades
sehr hohe Lösungsglühtemperatur zu Grobkornbildung führt.
Als ein guter Kompromiß zwischen partieller Auflösung des
(Ti,Mo)C und der in der Praxis gefundenen Korngröße wurde
die Lösungsglühbehandlung 1403 K-30 Minuten ausgewählt.
Eine Erhöhung dieser Temperatur führt zu gröberen Körnern.
Längere Glühzeiten bei 1403 K sind für die Erlangung des
Gleichgewichtes nicht nötig (für alle Glühtemperaturen wa-
ren die Ausscheidungsmengen ab 30 min. unabhängig von der
GlÜhdauer) und führen zu Sekundärrekristallisation. Die
Boranreicherung an Korngrenzen, welche die Proben im Anlie-
ferzustand aufgewiesen haben, war im ausgewählten homoge-
nisierten Zustand abgebaut. Dieses Ergebnis ist in Uberein-
stimmung mit dem Befund von SEN /112/, daß in austenitischen
Stählen das Bor oberhalb 1300 K nur bei langsamer Abkühlung
an den Korngrenzen in atomarer Form segregiert, während es
nach Abschrecken (z.B. in Wasser oder in öl) gleichmäßig




Für die Bestimmung des ZTA-Diagramms und für die Untersu-
chung des Ausscheidungsverhaltens wurden Proben der Charge
B nach der Lösungsglühbehandlung 25% kv + 1403 K-30 min.
zwischen 873 und 1333 K von 2 min. bis 3000 Std. (Serie LT)
ausgelagert. Die Bestimmung der ZTA-Diagramme erfolgte
hauptsächlich nach Röntgenbeugungsanalysen der Rückstände.
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Die Ergebnisse dieser Methode wurden mit denen der Durch-
strahlungselektronenmikroskopie (TEM) überprüft bzw. ver-
glichen. Für die Untersuchung der Ausscheidungsverteilungen
und der morphologischen Merkmale der Ausscheidungen wurden
TEM, lichtoptische Metallographie und in kleinerem Ausmaße
Rasterelektronenmikroskopie (REM) verwendet. Der lösungsge-
glühte Zustand wurde in Abschnitt 4.1 behandelt und wies
hauptsächlich (Ti,Mo)C und in geringeren Mengen Ti(N,C) und
Ti 2 (S,C) auf. Die Abb. 18 und 19 zeigen ausscheidungsfreie
Gitterfehler in der vollaustenitischen Matrix nach der Lö-
sungsglühbehandlung.




Abb. 19: TEM-Aufnahme der lösungsgeglühten Probe mit
ausscheidungsfreien Zwillingsgrenzen, 20000X.
4.2.1 Die Bestimmung des ZTA-Diagramms
Als Sekundärausscheidungen wurden (Ti,Mo)C, M23C6 und M2B
identifiziert. Da (Ti,Mo)C Hauptbestandteil der Primär-
ausscheidungen ist, wäre der sichere Nachweis des Beginns
der Sekundärausscheidung dieser Phase durch Röntgenbeugungs-
analyse der Rückstände an sich nicht möglich. Die Röntgen-
untersuchung ergab aber für den unverformten Zustand und
höhere Auslagerungstemperaturen einseitige Verbreiterung
der (Ti,Mo)C-Linien, im Sinn einer verminderten Gitterkon-
stante, verglichen mit dem Primärkarbid. Die TEM-Untersu-
chung zeigte dann, daß die Verbreiterung der (Ti,MO)C-Li-
nien verknüpft ist mit der Anwesenheit der feinen Sekundär-
(Ti,Mo)C-Ausscheidungen. Die Abhängigkeit der Gesamtaus-
scheidungsmenge von der Glühdauer bei 873, 973, 1073 und
1173 K und das zugehörige ZTA-Diagramm sind in Abb. 20 und
21 dargestellt. Die metastabile Phase M23C6 war bei niedri-
geren Temperaturen offenbar kinetisch begünstigt gegenüber
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•Auslagerungstemperatur :
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Abb. 20: Abhängigkeit der Gesamtausscheidungsmenge von
der Auslagerungszeit für die lösungsgeglühten




















Abb. 21: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm für die
lösungsgeglühten Proben (25% kv + 1403 K-30 min.)
des Stahles 1.4970 (Charge B).
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der konkurrierenden thermodynamisch stabileren (Ti,Mo)C-
Ausscheidung. Ihr Anteil nahm bei 873 K bis 3000 Std. noch
zu, bei 973, 1073 und 1123 K wurde ein Maximum durchlaufen.
Bei 1123 K wurde diese Phase noch gebildet, bei 1173 K nicht
mehr; nach 100 Std. bei 1123 K war sie vollständig wieder
aufgelöst. Im ganzen Temperaturbereich, wo sie sich bildet,
trat sie früher als (Ti,Mo)C auf. Die Grenze der Boridpha-
se verläuft ähnlich wie die der (Ti,Mo)C-Sekundärausschei-
dung. Das Auftreten des M23C6 war im Vergleich zum Borid
und zum Titankarbid nach niedrigeren Temperaturen hin ver-
schoben. Die Menge des Borids und des Titankarbids nahm bis
3000 Std. stetig zu. Weder chrom- noch titanreiche interme-
tallische Phasen wurden gefunden. Die Abb.22 bis 25 illu-
strieren die Gefüge bei 873, 973, 1073 und 1173 K nach
1000 Stunden Auslagerungszeit. Bei 873 K war nur M23C6 an
Korngrenzen als Sekundärausscheidung zu sehen. Bemerkens-
wert war die Abwesenheit von M23C6 an Zwillingsgrenzen.
Bei 973 K waren zusätzlich (Ti,Mo)C-Sekundärausscheidungen
und in geringerer Menge M2B anwesend. (Ti,Mo)C wurde an Ver-
setzungen, an inkohärenten Zwillingsgrenzen und an Korn-
grenzen nachgewiesen. Bei 1073 K war das Bild im Korninnern
wie bei 973 K. An Korngrenzen waren schon gröbere M2B-Aus-
scheidungen erkennbar. Bei 1173 K waren die Korngrenzen mit
gröberen M2B- und feineren (Ti,Mo)C-Ausscheidunqen belegt.
Im folgenden wird über das Auftreten jeder Phase und ihr
Ausscheidungsverhalten berichtet.
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Abb. 22: Gefüge nach 873 K-1000 Std, V2A-Beize, 1000X
Abb. 23: Gefüge nach 973 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X
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Abb. 24: Gefüge nach 1073 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X
Abb. 25: Gefüge nach 1173 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X
- 51 -
4.2.2
Nach den Auslagerungen zwischen 873 und 1123 K wurde die
M23C6-Phase nachgewiesen. Auftreten sowie Wiederauflösung
waren von der Temperatur stark abhängig. Bei 873 K trat
sie erst nach 1000 Std. und bei 1123 K schon nach 10 min.
auf. Die Wiederauflösung hatte nach 873 K - 3000 Std. noch
nicht begonnen. Bei 973 K - 3000 Std. war sie fortgeschritten
und bei 1073 K fast beendet. Bei 1123 K war die Wiederauf-
lösung des M23C6 nach 100 Std. vollstäRdig. Während ihrer
Wiederauflösung war die M23C6-Phase immer in Gesellschaft
mit (Ti,Mo)C und in geringerem Ausmaße mit M2B an Korngren-
zen; die Abb. 26 zeigt ein Beispiel dafür. Als Ausschei-
dungsstelle dieser Phase wurden im nicht vorverformten Mate-
rial nur die Korngrenzen nachgewiesen. Andere gUnstige Keim-
bildungsstellen, wie inkohärente Zwillingsgrenzen, waren
selbst bei günstigeren Kombinationen von Auslagerungstem-
peratur und -zeit (z.B. 873 K-3000 Std.) frei von M23C6
(siehe Abb. 27). Als morphologisches Merkmal war ihr bevor-
zugtes Wachstum in einem Korn (siehe Abb. 28) bemerkenswert.
Die einzelnen Ausscheidungen an Korngrenzen waren immer
kleiner als 1 ~m. Dies erschwerte die Bestimmung der Zu-
sammensetzung dieser Phase durch energie- und wellenlängen-
dispersive Analyse. Eine Anreicherung an Chrom und an Molyb-
dän, im Vergleich zu der Matrix, wurde nachgewiesen. Eine
Bestimmung der Zusammensetzung dieses Karbids erlaubt die
chemische Analyse des Rückstands ausgewählter Proben. Die
chemische Analyse der Primärausscheidungen ergab sehr wenig
Chrom und Eisen, so daß diese Elemente quantitativ dem
M2B und dem M23C6 zugeordnet werden können. Für die Proben
nach Glühung bei 873 K, unterhalb des Existenzbereichs von
M2B, kann daher der gesamte Cr- und Fe-Gehalt des Isolats
dem Karbid zugeordnet werden. Durch die Kenntnis des Mo-
Gehalts des Primär- (Ti,Mo)C und dessen Gewichtsanteil
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Abb. 26: REM-Aufnahme nach 973 K-1000 Std.; mit (Ti,Mo)C-Aus-
scheidungen (c) im Korninnern und an Korngrenzen
und mit M23C6-Ausscheidungen an Korngrenzen, 5000X
Abb. 27: TEM-Aufnahme nach 873 K-3000 Std.; mit M23C6-be-
legten Korngrenzen, 12000X
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Abb. 28: TEM-Aufnahme nach 873 K-1000 Std.; M23C6 anKorngrenzen, 60000X.
(hier wurde 85% angenommen) wurde der Überschuß von Molyb-
dän bei 873 K dem M23C6 zugeordnet. Die Zusammensetzung
dieser Phase nach 3000 Stunden bei 873 K konnte durch die
Formel (Cr 13 Fe 7 M0 2 Ni 1)C 6 repräsentiert werden. Die In-
dizierung dieses Karbids nach demselben Auslagerungszustand
ist in Tab. IX zu finden. Der Gitterparameter dieser Phase
nahm mit der Glühdauer und mit der Auslagerungstemperatur
zu. Eine dementsprechende Variation der Zusammensetzung
konnte wegen der obigen Analyseschwierigkeiten nicht be-
stimmt werden.
4.2.3 Sekundär - (Ti,Mo)C - Phase
In dieser Serie von Proben wurde das Sekundärtitankarbid
zwischen 973 und 1333 K nachgewiesen. Sein Existenzbereich
ist im Vergleich zu M23C6 zu höheren Temperaturen hin ver-
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Tabelle IX: Netzebenenabstände und Indizierung des Karbids
M2~C6' kubisch flächenzentriertes Gitter
(0 h- F m3m) a o = 1,0645 nm
hkl d,ber. d,rönt. Intensität
(nm) gemessen (% )
(nm)
400 0,26612 0,2656 20
420 0,23802 0,2381 75
422 0,21729 0,2174 55
333} 0,20486 0,20485 100511
440 0,18817 0,1882 80
531 0,17993 0,17995 85
442} 0,17741 0,1775 30600
620 0,16831 0, 1685 20
533 0,16233 0,1621 10
800 0,13306 0,1331 10
820} 0,12909 0,1291 5644
660} 0,12545 0,12545 40822
555} 0,12292 0,1229 50751
840 0,11901 0,1190 20
753} 0,11684 0,1168 30911
844 0,10864 0,1086 30
755} 0,10698 0,1070 20771
-----
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schoben. Die (Ti,Mo)C-Ausscheidungsgrenze, die in Abb. 21
dargestellt ist, repräsentiert die eindeutig bestimmte
Grenze dieser Phase. Spuren von kohärenten Teilchen an Ver-
setzung wurden aber nach kürzeren Auslagerungszeiten und
niedrigeren Temperaturen festgestellt (siehe Abb. 29).
Dieser IKaffeebohnenkQntrast", der charakteristisch für
kohärente Teilchen ist, sowie die charakteristische Vertei-
lung des Titankarbids an Versetzungen weisen darauf hin, daß
diese Spuren zu (Ti,Mo)C-Sekundärausscheidungen gehörten.
Eine eindeutige Identifizierung dieser feinsten Teilchen
durch Elektronenbeugungsanalyse ist prinzipiell nicht mög-
lich. Die gestrichelte Phasengrenze in Abb. 21 stellt das
Auftreten dieser Spuren dar. Als Keimbildungsstellen für
diese Phase haben Versetzungen (siehe Abb. 30), aber auch
Korngrenzen und inkohärente Zwillingsgrenzen (siehe Abb. 31)
beigetragen. Bei niedrigeren Temperaturen, wo die Bildung
)
•
Abb. 29: TEM-Aufnahme nach 873 K-3000 Std.i "Kaffeebohnen-
kontrast ll von kohärenten Ausscheidungen an Ver-
setzungen, 75000X.
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a) 973 K-3000 Std.i 25500X
b) 1173 K-24 Std.i 45000X




Abb. 31: TEM-Aufnahme nach 973 K-3000 Std.i mit Sekundär-
(Ti,Mo)C an Korngrenzen, an inkohärenten Zwillings-
grenzen und im Korninnern, 30 OOOX.
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von M23C6 bevorzugt war, bildeten sich die Titankarbid-
Ausscheidungen zuerst im Korninnern später aber auch an
Korngrenzen. Oberhalb des Existenzbereichs des M23C6 konnte
wegen der schnellen Ausscheidung des Titankarbids keine
eindeutige Bestimmung seiner Ausscheidungssequenz an ver-
schiedenen Ausscheidungsstellen gemacht werden. Dieses Kar-
bid zeigte einen bemerkenswerten Ostwald-Reifungs-Wider-
stand. Bis 3000 Stunden bei 1173 K waren die Teilchen klei-
ner als ca. 100 nm, was die energie- und die wellenlängen-
dispersive Analyse erschwert hat. Trotzdem konnte die An-
wesenheit von Molybdän in den feinen Ausscheidungen nach-
gewiesen werden. Die Sekundärausscheidungen zeigte~ eine
Anreicherung von Molybdän im Vergleich zu den Primär-
(Ti,Mo)C. Die Elektronenbeugungsanalyse zeigte, daß die
Ausscheidungen an Versetzungen kohärent mit der Matrix waren.
Selbst nach längerem Glühen verloren die Ausscheidungen
diese Kohärenz nicht. Die Gitterkonstante dieser Phase konnte
wegen der Verbreiterung der Linien nur ungenau bestimmt
werden. Sie war kleiner als die Gitterkonstante des Primär-
(Ti,Mo)C, aber größer als die Gitterkonstante des Ti(N,C).
4.2.4
Das Isolat von Proben im Anlieferzustand enthielt nach dem
Ergebnis der Röntgenfeinstrukturanalyse die Primärausschei-
dungen (Ti,Mo)C, Ti(N,C) und Ti 2 (S,C), sowie das M23C6-Kar-
bid und ein Borid des M2B-Typs, dem eine Reihe weiterer Li-
nien des Röntgenspektrums später zugeordnet werden konnte.
Der Rückstand von lösungsgeglühten Proben enthielt nur die
drei erstgenannten Ausscheidungen. Die unterschiedliche·
Borverteilung in den beiden Behandlungszuständen wurde in
Abb. 8 und 9, Aufnahmen von Detektorfolien nach a-Autora-
diographie, deutlich; im Gegensatz zum Anlieferungszustand
(Abb. 8) war die Borverteilung nach der Lösungsglühung bei
1403 K gleichmäßig (Abb. 9). In den Röntgenspektren der
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Isolate von Proben nach Auslagerungen zwischen 973 und
1333 K wurde eine Reihe von Linien registriert, die in
Tab. X zusammengestellt sind. Ihre Anzahl und Intßnsität
nahmen mit steigender Temperatur bis 1173 K und längerer
Glühzeit zu. Diese Linien konnten einer Phase mit orthor-
hombischer Struktur zugeordnet werden. Der Existenzbereich
der Boridphase war ähnlich dem von Sekundär-{Ti,Mo)C und
gegenüber dem von M23C6 zu höheren Temperaturen"hin ver-
schoben. Durch die energiedispersive und die wellenlängen-
dispersive Röntgenanalyse einiger Borid-Partikel wurde nach-
gewiesen, daß das Borid nur die metallischen Elemente Chrom
und Eisen enthielt. Abb. 32 zeigt ein typisches Energie-
spektrum des Borids. Aus dem Intensitätsverhältnis der
Ka-Linien wurde für beide Analysenmethoden das Atomverhält-
nis der beteiligten Metalle abgeschätzt (Tab. XI). Eine
davon unabhängige Bestimmung dieses Verhältnisses, sowie
die Ermittlung des Borgehaltes im Borid, erlaubte die
chemische Elementanalyse des Rückstands ausgewählter Proben.
Im Isolat von Proben, die M23C6 aber kein M2B enthielten (Z.B.
nach 3000 Std. bei 873 K) wurde sehr wenig Bor nachgewie-
sen. Es ist daher plausibel, daß das in anderen Isolaten
enthaltene Bor praktisch quantitativ dem Borid zuzuschreiben
ist. Andererseits ergab die chemische Analyse der Primäraus-
scheidungen sehr wenig Chrom und Eisen, so daß diese Elemen-
te quantitativ ?em M23C6 und dem (Cr,Fe)2 B zugeordnet w~r­
den können. Für die Proben nach Glühungen bei 1173 K, ober-
halb des Existenzbereichs von M23C6 kann daher der gesamte
Cr- und Fe-Gehalt des Isolats dem Borid zugeordnet werden.
Insgesamt ergibt sich aus der chemischen Elementanalyse
der Isolate die formelmäßige Zusammensetzung (cr1,65FeO,35)
BO,96 für das Borid.
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Tabelle X: Netzebenenabstände und Indizierung des Borids
(er, Fe)2 B, orthorhombisches Gitter
a = 1,4583 nm, b = 0,7379 nm, c = 0,4245 nm
00
hkl d, ber. d, rönt. Intensität
(nm) gemessen (% )
(nm)
400 0,3646 0,3665 30
511 0,2286 0,2294 20
131 0,2106 0,2105 70
202 0,2038 0,2038 85
331 0,19495 0,1951 20
022 0,1840 0,1836 10
800 0,1823 0,1820 20
440 0,1646 0,1644 100422 0,1642
442 0,1258 neben (Ti ,Mo) C - 311
551 0,1258 0,1258 40
133 0,1222 0,1222 60
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Abb. 32: Energiedispersives Spektrum des (Cr,Fe)2B:
Cr Ka, kßi Fe Ka, Kß.















Die (Cr,Fe)2 B-Phase scheidet sich meist an den Korngrenzen
aus (siehe Abb. 33), bevorzugt an den Korngrenzentripeln
(siehe Abb. 34). Im Korn bildet sich das Borid hauptsächlich
an der inkohärenten Grenzfläche zwischen Matrix und Primär-
(Ti,Mo)C (siehe Abb. 35). Im Verlauf einer Ausscheidungs-
gllihung bei 1173 K wächst die mittlere Teilchengröße von
ca. 0,5 ~m bei 24 Std. auf ca. 5 ~m nach 3000 Std. Borid-
Partikel sind in diesem Stahl bereits lichtmikroskopisch
einfach zu erkennen. Im polierten noch ungeätzten Quer-
schliff erscheinen die Primärausscheidungen (Ti~Mo)C und
Ti(N,C) dunkelumrandet, da sie aufgrund ihrer hohen Härte
ein Polierrelief verursachen; die weniger harten (Cr,Fe)2B-
und Ti 2 (S,C)-Ausscheidungen zeigen dieses Relief nicht.
Eine Unterscheidung der beiden letzteren Phasen ist durch
ihre Färbung, Form und Verteilung möglich; während Ti 2 (S,C)
rötlichgrau gefärbt, nur teilweise rundlich, meist kantig,
z.T. zerbrochen und in zeilenförmigen Gruppen auftritt, ist
(Cr,Fe)2 B hellgrau getönt, rundlich, massiv und einzeln
verteilt (siehe Abb. 36). Nach einer Ätzung z.B. mit V2A-
Beize oder Oxalsäure ist die Unterscheidung des dann eben-
falls umrandeten Borids von dem sehr häufig auftretenden
Primärkarbid (Ti,Mo)C, das auch grau gefärbt ist, sehr
schwierig.
4.2.5 Änderungen der Gitterkonstante der Matrix
Die Gitterkonstanten ausgewählter Proben wurden nach elek-
trolytischem Polieren mit einem Goniometer (mit monochro-
matischer Cu - Ka1 - Strahlung und durch reinstes Silizium
geeicht) bestimmt. Dadurch wäre die Möglichkeit einer Ver-
folgung des Ausscheidens durch die Änderungen der Gitter-
konstante der Matrix gegeben. Die Tabelle XII stellt diese
Ergebnisse dar. Obwohl meßbare Verminderungen der Gitter-
konstante der ausgelagerten Proben im Vergleich zu der lö-




Abb. 33: TEM-Aufnahme nach 1173 K-24 Std.; mit (Cr,Fe)2B
an Korngrenzen 18000x.
r




Abb. 34: TEM-Aufnahme nach 973 K-3000 Std.; mit Sekundär-
(Ti,Mo)C an Korngrenzen und im Korninnern und mit


































Abb. 36: Lichtmikroskopische Abbildung nach 1173 K -
3000 Std.; mit Boridpartikeln (b) an Korngrenzen
und in Verwachsung mit Titankarbid (c) im Korn-
innern, ungeätzt, 1280X.
Tabelle XII: Abhängigkeit der Gitterkonstante (a) der
Matrix von der Wärmebehandlung
Wärmebehandlung
Lösungsglühung (lg):
1403 K - 30 mint
19 + 1173 K - 3000 Std.
19 + 1073 K - 3000 std.
19 + 973 K - 1000 std.
19 + 973 K - 3000 std.
19 + 873 K - 3000 Std.
ausgeschiedene
Sekundär-Phasen
(Ti ,Mo) C, (Cr ,Fe) 2B


















tion zu gering um ein studium des Ausscheidungsverhaltens
durch dieses Verfahren bewerkstelligen zu können.
4.3 ~!~f!~~_~~~_Y9~Y~~f9~ill~~g_e~f_~e§_~~e~2h~!9~ng~:
verhalten
Die Vorverformung spielt eine positive Rolle für den Reak-
toreinsatz der austenitischen rostfreien Stähle. Damit
wird die Streckgrenze und die Zeitstandfestigkeit erhöht,
sowie das Schwellverhalten verbessert. Die positiven Wir-
kungen des vorverformten Zustandes können jedoch durch
Rekristallisation verloren gehen. Außerdem kann Rekri-
stallisation die a-Phasen-Bildung kinetisch begünstigen
/21,24,26/. Für die Untersuchung des Effektes der Vorver-
formung auf das Ausscheidungsverhalten wurde eine (MT-)
Probenserie der Charge B nach der Lösungsglühbehandlung
(siehe Abschnitt 4.1.5) 15% kaltverformt. Zuerst wurde die
Versetzungsanordnung des vorverformten Zustandes untersucht.
Nach der Vorverformung wurden Proben bei 873, 973, 1073,
1123 und 1173 von 2 Minuten bis 3000 Stunden ausgelagert.
Während der Auslagerungszeit liefen im wesentlichen drei
Vorgänge ab (Ausscheidung, Erholung und Rekristallisation)
die näher untersucht wurden.
4.3.1 Der kaltverformte Zustand, Erholung und Rekristalli-
sation
Die Abb. 37 zeigt die Versetzungsanordnungen des kaltver-
formten Zustandes. Deformationszellen mit mittleren Durch-
messern von ca. 0,5 ~m wurden nachgewiesen. AUßerdem wurden
Deformationsbänder (siehe Abb. 37c) gefunden. Weder ferro-
magnetischer a'-krz-Martensit noch unmagnetischer E-hdP-
Martensit wurden festgestellt. In Abb. 38 ist die Abhängig-
keit der Härte von der Auslagerungsdauer bei 873, 973, 1073 und






c) Deformationsb~nder und Deformationszellen, 25500X.
Abb. 37: TEM-Aufnahmen der lösungsgeglühten und kaltver-



















Abb. 38: Härteänderung von 15% kaltverformten Proben in
Abhängigkeit von der Glühzeit bei verschiedenen
Glühtemperaturen.
vorgänge (Erholung und Rekristallisation) und einen Ver-
festigungsvorgang (Ausscheidung) ab. Bei 873, 973 und
1073 K wurden Maxima in den Härtekurven nachgewiesen, bei
1173 K nicht mehr. Die Maxima wurden bei den höheren Tem-
peraturen schwächer und waren zu kürzeren Zeiten hin ver-
schoben. Die Ausscheidungsvorgänge sind für diese Maxima
verantwortlich. Rekristallisation (Bewegung von Großwinkel-
korngrenzen ) wurde nur bei 1123 und 1173 K festgestellt.
Bei 1123 K war sie hach 3000 Stunden beendet und bei
1173 K schon nach 100 Stunden. Für die starke Entfestigung
z.B. bei 1073 K - 3000 Stunden ist nur die Erholung und
keine Rekristallisation verantwortlich. Die Abb. 39 zeigt
Beispiele der Versetzungsanordnung nach dieser Auslagerung.
Die Versetzungszellen werden durch Erholung größer und das
Zellinnere weist kleinere Versetzungsdichten auf. Eine Er-
höhung der Auslagerungstemperatur führt zu stärkerer Er-
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a) Erholungsgefüge mit Subkörnern, 12000X.
b) Erholungsgefüge mit Subkörnern, 30000X.
(vergleiche mit Abb. 37a)
Abb. 39: TEM-Aufnahmen der kaltverformten und bei
1073 K-3000 Std. ausgelagerten Proben.
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holung. Diese Erholung kann bis ca. 60% der anfänglichen
Härtung abbauen. Bemerkenswert ist auch der gefundene hohe
Rekristall~s~tionswiderstanddes Stahles 1.4970. Für ähn-
liche Bedingungen ist die .Rekristallisationstemperatur des
Stahles 1.4970 im Vergleich zu Stahl 316 /21/ und 321 /26/
um ca. 150 K höher.
4.3.2 Das Ausscheidungsverhalten und das ZTA-Diagramm
Die Abhängigkeit der Gesamtausscheidungsmenge dieser Serie
von der Gljhdauer bei 873, 973, 1073 und 1173 K und das
entsprechende ZTA-Diagramm sind in Abb. 40 und Abb. 41 dar-
gestellt. Die Abb. 40 zeigt im Vergleich zum lösungsgeglüh-
ten Zustand (Abb. 20), daß die Gesamtausscheidungskurve
durch die Vorverformung zu kürzeren Zeiten und geringeren
maximalen Mengen (in Gew.-%) verschoben wurde. Während
durch die Vorverformung die Bildung des Borids leicht be-
schleunigt wurde, galt dies für das Karbid M23C6 nur für
tiefere Temperaturen; bei höheren Temperaturen wird offen-
bar qie (Ti,MO)C-Ausscheidung in der Keimbildung so stark
begünstigt, daß sich der Beginn der M23C6 - Ausscheidung
gegenüber dem unverformten Zustand verzögert .. Der Nachweis
des Beginns der (Ti,Mo)C-Sekundärausscheidung war jedoch
für die sichere Bestimmung eines ZTA-Diagramms nicht aus-
reichend (deshalb wurde der Existenzbereich dieser Phase
in Abb. 41 mit gestrichelter Linie dargestellt). Die hohe
Versetzungsdichte der Matrix hat den TEM-Nachweis der feinen
(Ti,Mo)C-Ausscheidungen erschwert; bei der Röntgenstruktur-
analyse war die einseitige Verbreiterung ihrer Röntgen-
linien nicht eindeutig reproduzierbar zu finden. Eine Be-
schleunigung der (Ti,Mo)C-Ausscheidung durch die Vorver-
formung konnte aber nachgewiesen werden. Die Abb. 42 bis 45
zeigen das Gefüge bei 873, 973, 1073 und 1173 K nach
1000 Stunden Auslagerungszeit. Die MT-Serie zeigte nicht so
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Abb. 40: Abhängigkeit der Gesamtausscheidungsmenge von
der Auslagerungszeit für die lösungsgeglUhten
und 15% kaltverformten Proben der Charge B
(vergleiche mit Abb. 20).
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Abb. 41 : Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagrarnm für die
lösungsgeglühten und 15% kaltverformten Proben;
Charge B (vergleiche mit Abb. 21) •
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Abb. 42: Gefüge nach 15%kv+873K-
1000 std., V2A-Beize, 1000x
Abb. 44: Gefüge nach 15%kv+1073K-
1000 std., V2A-Beize, 1000x
Abb. 45: Gefüge nach 15%kv+1173 K-
1000 std., V2A-Beize, 1000X
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(Ti,Mo}C-Ausscheidungen belegten hier im vorverformten Ma-
terial hauptsächlich d~e Verformungslinien, wurden aber
auch an Korn- und Zwillingsgrenzen festgestellt. Dies ist
bei 873 K (Abb. 42) lichtmikroskopisch noch nicht klar er-
sichtlich, bei 973 K (Abb. 43) und bei 1073 K (Abb. 44) je-
doch deutlich erkennbar. Die Rekristallisation bei 1173 K
(Abb. 45) zerstörte diese zeilenförmige Verteilung im
Korn und verursachte eine starke Vergröberung der (Ti,Mo}C-
Ausscheidungen. Im Gegensatz zu der LT-Serie wurde in der
MT-Serie M23C6 im Korninnern häufig nachgewiesen. M2B-
Ausscheidungen wurden auch ohne Verwachsungen im Korninnern
gefunden (siehe Abb. 46). Die Ausscheidungen an Korngrenzen
(M23C6 und M2B) waren im ver~leich zu der LT-Serie seltener
und feiner. (Ti,Mo}C-Ausscheidungen wurden an Korngrenzen
auch nicht so häufig wie bei der LT-Serie gefunden. Durch
die Kaltverformung war die Gesamtmenge der M23C6-Ausschei-
dungen geringer, da eine Bevorzugung der (Ti,Mo}C-Ausschei-
dungen vorherrschte. Allgemein hat die Vorverformung feinere
und gleichmäßigere Ausscheidungsverteilungen verursacht.
Intermetallische Phasen wurden nicht festgestellt~ Die Wie-
derauflösung des M23C6 wurde interessanterweise zu längeren
Auslagerungszeiten hin verschoben. Während bei der LT-Serie
die M23C6-Wiederauflösung nach, z.B. 1123 K-.100 Stunden,
bereits beendet war, war sie in der MT-Serie nach derselben
Wärmebehandlung noch nicht feststellbar.
4.4 Einfluß der Kriechbeanspruchung auf das Ausschei-
dungsverhalten
Wie in der Einleitung (siehe Abschnitt 2.10) erwähnt wurde,
gibt es in der Literatur wenige systematische Arbeiten über
den Einfluß der Kriechbeanspruchung auf das Ausscheidungs-
verhalten. Zwei Chargen CA und C} des Stahles 1.4970 wurden
für das Studium dieses Parameters ausgewählt. Die Borge-




Abb. 46: TEM-Aufnahme nach 15% kv + 973 K-3000 Std.;
mit M23C6 (M) und mit (Cr,Fe)2B (B) im Korninnern,38600X.
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der oberen Spezifikationsgrenze. Die Charge C ist stöchio-
metrisch (Ti/C = 4) stabilisiert und die Charge A ist unter-
stabilisiert (Ti/C = 3,7). Aus den Chargen A und C waren
Kriechproben gefertigt worden /130,131/, von denen Kopf und
Meßlänge nach Kriechversuchen analysiert wurden. Die Zu-
sammensetzungen der Legierungen, bzw. die Vorbehandlungen,
sind in Tab. I, bzw. Tab. 11 (siehe Abschnitt 3.1), zu-
sammengestellt. Die Zeitstandversuche wurden bei 823, 873,
923, 973, 1023 und 1073 K durchgeführt /130,131/. Die Be-
lastungszeiten lagen zwischen 25 und 12 000 Stunden. Die
Analysen der länger belasteten Kriechproben ermöglichten
klarere Aussagen über die Gleichgewichtsphasen.
4.4.1 Charge C (100 ppm Bor, Ti/C = 4)
Nach der Lösungsglühbehandlung bei 1373 K wurden auch in
dieser Charge nur die Primärausscheidungen Ti(N,C),
Ti 2 (S,C) und (Ti,Mo)C und keine Boridausscheidung gefunden.
Kopf und Meßlänge von Proben nach Kriechversuchen wurden
separat aufgelöst, um durch die Röntgenbeugungsanalyse der
Rückstände eventuelle Einflüsse der Kriechverformung auf
das Ausscheidungsverhalten nachzuweisen. Hinsichtlich der
(Cr,Fe)2B-Ausscheidung wurde kein signifikanter Einfluß
der Kriechverformung registriert. Die Ergebnisse sind
(mit den Symbolen 8 bzw. Ä für das Fehlen bzw. den Nach-
weis) in das ZTA-Diagramm (Abb. 47) eingetragen. Dadurch
wird deutlich, daß mit zunehmendem Borgehalt offenbar der
untere Ast der Borid-Kurve zu tieferer Temperatur hin
verschoben ist. Dagegen wurde für die (Ti,Mo)C-Ausschei-
dung ein wesentlicher Einfluß der Kriechverformung regi-
striert. Während die Ergebnisse der Analysen des Kopfes der
Proben in übereinstimmung mit denen der lösungsgeglühten
und ausgelagerten Proben der Charge B waren, war die
(Ti,Mo)C-Bildung durch Kriechverformung (Meßlänge) begün-
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Abb. 47: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des
(Cr,Fe)2B für die Charge B (45 ppm Bor) im
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Abb. 48: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des
Sekundär-(Ti,Mo)C für die Charge B im Vergleich
zu Kriechproben (Meßlänge) der Charge C
(beide Chargen lösungsgeglüht) •
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Zustand der Charge B wurde die (Ti,Mo)C-Bildung durch
Kriechverformung (Charge C) stärker begünstigt als durch
Kaltverformung (Charge B), obwohl die Charge C sogar ein
kleineres Ti/C-Verhältnis als die Charge B hat. Die M23C6-
Anteile wurden durch Kriechverformung geringer. Selbst nach
ca. 12 000 Stunden bei '923 K wurde keine intermetallische
Phase aufgefunden.
4.4.2 Charge A (29-30 ppm Bor, Ti/C = 3,7)
In dieser Charge mit dem niedrigsten Borgehalt wurden im Vor-
behandlungszustand 1373 K-30 min + 15% kv + 1073 K - 2 Std.
die (Cr,Fe)2B-, (Ti,Mo)C-Sekundär- und ganz wenig M23C6-
Ausscheidungen gefunden. Da nach Abschnitt 4.4.1 durch uie
Homogenisierung bei 1373 K das M23C6 , Sekundär-(Ti,Mo)C
und (Cr,Fe)2B zunächst nicht vorhanden waren, müssen sie bei
1073 K zum Ausscheiden gekommen sein. Die anschließenden
Kriechversuche, 4500 Std. bei 1023 Kund 10 000 Std. bei
873 K verursachten weder im Kopf noch in der Meßlänge der
Proben eine röntgenographisch nachweisbare zusätzliche
Borid-Ausscheidung; die (Ti,Mo)C- und M23C6-Anteile nahmen
schwach zu. SeIhst bei dieser Charge mit relativ höherem
Chrom - (15,5%) und niedrigerem Nickelzusatz (14,6%) wurde




In der Einleitung (siehe Abschnitt 2.9) wurde darauf hinge-
wiesen, daß der Kontakt mit Natrium eine Bor-, Chrom-, Nickel-
und Mangan-Verarmung sowie eine Aufkohlung der Matrix verur-
sachen kann /126-128/. Um den Einfluß dieses Parameters auf
das Ausscheidungsverhalten zu untersuchen wurden Rohrproben
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der Charge D (55 ppm Bor, Ti/C == 2,9), die in stagnierendem
Natrium bei 973 K bis 8000 ,Stunden ausgelagert worden waren,
analysiert. Parallel wurden Proben dieser Charge ohne Kon-
takt mit Natrium jedoch unter Innend~uck bei 973 K bis
15 000 Std. ausgelagert und analysiert. Die Na-Auslagerun-
gen sowie die parallelen Experimente unter Innendruck hat
(
die Fa. INTERATOM GmbH durchgeführt.
Die Rückstandmenge der Proben dieser Serie erreichte über
1 Gew.-%. Die Röntgenbeugungsanalysen der Rückstände ergaben
folgende anwesenden Phasen: Ti(N,C), (Ti,Mo)C, M23C6 und in
sehr geringen Anteilen Ti 2 (S,C) und M2B. Im Vergleich zu den
Chargen A, Bund C wurde bei der Charge D mehr M
23
C6 und
TiN und weniger (Ti,Mo)C, Ti 2S und M2B konstatiert. Unter-
schiede zwischen den im Natrium und den unter Innendruck aus-
gelagerten Proben waren durch Röntgenbeugungsanalyse der
Rückstände kaum nachweisbar. Starke Zusammensetzungsänderun-
gen des Stahles wie bei BORGSTEDT und Mitarbeitern /126-128/
(in fließendem Natrium) wurden hier auch nicht festgestellt.
Während der Kohlenstoffgehalt konstant geblieben ist, nahm
der Borgehalt leicht, (um einige ppm) ab. Eine ferritische
Randschicht konnte nicht festgestellt werden.
4.6 ~!g~!g~_YQg_Y~f2~g!~g~g~g_YQfe~h~gg!~gg~g_~~!_§!~
~~Sh~g!2Sh~g_~!~~g22h~~~~g_e~!_§1~_~
Die Methodik und das Ziel der in diesem Kapitel beschr~ebe­
nen Untersuchungen können folgendermaßen dargestellt werden:
- Auswahl von verschiedenen Gefügen nach den ZTA-Diagrammen,
- Durchführung von Zug- und Kriechversuchen. Die Veränderung
des Ausscheidungszustandes während des Versuches soll
dabei durch Auswahl günstiger Versuchsbedingungen (Tempe-
ratur, Last) möglichst gering sein,
- die gemessenen mechanischen Eigenschaften sollen RÜck-
schlüsse auf den Einfluß des Gefügezustands erlauben.
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Zwei Probenserien der Charge B wurden untersucht. Die Proben
einer (LT-) Serie wurden lösungsgeglüht und danach bei 873,
973, 1073 und 1173 K 3000 Stunden ausgelagert. Die andere
(MT~) Serie wurde nach der Lösungsglühbehandlung und vor
den Auslagerungen noch 15% kaltverformt. Die Ausgangszustän-
de der beiden Serien wurden als Vergleichszustände mitgeführt.
Die 3000 Stunden ausgelagerten Proben wurden wegen ihrer
relativ größten Gefügestabilität ausgewählt. Um diesen Aus-
scheidungszustand möglichst wenig zu beeinflussen, wurde
mit 873 K·eine niedrige Prüftemperatur gewählt und im Kriech-
versuch durch entsprechend hohe Last eine geringe Belastungs-
zeit angestrebt. Die Tab. XIII faßt die Behandlungen und
die jeweilig vorliegenden Phasen der untersuchten Proben zu-
sammen.
4.6.1 Zugversuche bei 873 K
Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tab. XIII dargestellt.,
Die Proben der LT-Serie wiesen ein Ansteigen der 0,2-Streck-
grenze und der Zugfestigkeit mit steigender Auslagerungs-
temperatur auf einen Maximalwert und anschließend eine Wie-
derabnahme auf. Die Bruchdehnungen und die Gleichmaßdehnun-
gen dieser Serie zeigten keine bedeutsamen Unterschiede. Die
MT-Serie zeigte eine ähnliche Abhängigkeit der 0,2-Grenze
mit der Auslagerungstemperatur, aber zu höheren Werten und
niedrigeren Temperaturen hin verschoben. Die Dehnungen dieser
Serie, mit Ausnahme der bei 1173 K ausgelagerten Probe, waren
geringer als die Dehnungen der LT-Serie. Die bei 1173 K aus-
gelagerten Proben beider Serien wiesen ähnliche Werte von
0,2-Grenze, Zugfestigkeit und Dehnungen auf.
Tabelle XIII: Vorbehandlungen, vorliegende Phasen und Ergebnisse der Zugversuche und der Zeitstandversuche
Probe. Behandlung Vorliegende Zugversuche Zeitstandversuche
Sekundär-Phasen 0,2-Streck- Zugfe- Bruch- Gleich- Regressions- Spannungs-
grenze stig- dehnung maßdeh- koeffizient koeffizient
(MPa) keit (%) nung (n)
(MPa) (%)
.
A 19 - 155 510 35,8 27,8 0,964 15,1
B 19 + 873 K-3000 h M23C6 163 540 33,3 25,1 0,923 18,3
C 19 + 973 K-3000 h M23C6+(Ti,MO)C+M2B 175 370 35,3 22,7 0,979 13,6
D 19 + 1073 K-3000 h M23C6+(Ti,MO)C+M2B 164 360 37,1 25,0 0,988 15,1 co.......
E 19 + 1173 K-3000 h M2B+(Ti,MO)C 126 370 38,9 25,8 0,987 23,9
AI 19 + 15% kv - 477 565 16,6 10,1 0,829 16,3
BI 19+15%kv+873 K-3000 h M23C6 506 555 17,3 8,2 0,951 22,8
Cl 19+15%kv+973 K-3000 h M
23
C6+(Ti,MO)C+M2B 432 479 19,4 9,3
Öl 19+15%kv+l073 K-3000 h M23C6+ (Ti,Mo) C+M2B 296 396 22,1 12,6 0,997 18,7
EI 19+15%kv+1173 K-3000 h M2B+(Ti,MO)C
126 354 42,2 29,8 0,975 25,3
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4.6.2 Zeitstandversuche bei 873 K
In Abb. 49 ist die sekundäre Kriechgeschwindigkeit (Emin)
in Abhängigkeit von der Spannung (0) der Proben beider Se~
rien dargestellt. Die Variation der sekundären Kriechgeschwin-
digkeit mit der Spannung konnte durch die Formel E. = A onm1n
beschrieben werden. Die n~Werte und die Regressionskoeffi-
zienten sind in Tab. XIII zusammengefaßt. Eine größere
Streuung hat die nur kaltverformte Probe gezeigt. In der LT-
~.,serie hat der lösungsgeglühte Zustand ein bess~res Kriechver-
halten als die lösungsgeglühten und ausgelagerten Proben ge-
zeigt. Alle Proben der MT-Serie (mit Ausnahme der bei 1173 K
ausgelagerten Probe) 'zeigten günstigeres Verhalten als die
der LT-Serie. Der Einfluß der Auslagerungsbehandlungen auf
das Kriechverhalten war in der MT-Serie (mit Ausnahme der
bei 1173 K ausgelagerten Probe) geringer als in der LT-Serie.
Die bei 1173 K ausgelagerten Proben beider Serien wiesen
auch hier ähnliches Verhalten auf.
5. Besprechung der Versuchsergebnisse
Diese Untersuchung hat gezeigt, daß das Gleichgewicht der
Gefüge schon bei 1363 K nach 30 min. Glühdauer erreicht
wurde. Wenn die Diffusion des Titans als Maß des Ausgleichs-
prozesses angenommen wird und mit dem Diffusionskoeffizient
des Titans in y-Eisen DTi = 0,15 exp (-60000/RT) (cm
2
/s)
/139/ und mit der Näherungsformel x 2 = 2 Dt ein mittlerer
Diffusionsweg x für die Zeit t berechnet wird, bekommt man
z.B. bei 1403 K-30 min. ca. 5 ~m. Dieser relativ kleine
Wert zeigt, daß die vo~herige Kaltverformung, sowie das
Durchlaufen von Großwinkelkorngrenzen durch das Gefüge (Re-
kristallisation) für die Erlangung des Gleichgewichtes,
105
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Abb. 49: Sekundär-Kriechgeschwindigkeit in Abhängigkeit von der Spannung für
Proben nach verschiedenen mechanisch-thermischen Behandlungen.
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wenigstens für die Glühungen bei den niedrigeren Tempera-
turen, beigetragen haben. Die Rekristallisation hat auch die
Verkleinerung der Korngröße bewirkt.
Die Anwesenheit von Titannitrid, Titancarbosulfid und Titan-
karbid war wegen der starken Affinität von Titan zu Stick-
'stoff /82,83/, Schwefel /87,88,93/ und ~ohlenstoff /83/ zu
erwarten. Die Bildung des Carbosulfids ist besonders vorteil-
haft, da gelöster Schwefel an Korngrenzen segregieren und
damit Sprödigkeit verursachen könnte. Die Abwesenheit von
ö-Ferrit im Stahl 1.4970 ist auf Grund der Zusammensetzung
der Legierung zu verstehen. In Abb. 50 ist die Lage des
Stahles 1.4970 im Vergleich zu dem Stahl AISI-316 in einem































Chrom- Äquivalent: % Cr+ %) Mo +(1,5 )(% Si) +(O,5x°!c> Nb)




deren Formeln /141,142/ ergaben auch ein vollaustenitisches
Gefüge für den Stahl 1.4970. Die Abwesenheit von ö-Ferrit
ist ebenfalls vorteilhaft /140/. ö-Ferrit kann direkt oder
über die Bildung der a-Phase /49/ Zeitstandversprödung be-
wirken.
Die gefundene Lösungsstabilität des Ti(N,C) war zu erwarten.
Diese Phase bildet sich schon in der Schmelze /82/. Der ge-
fundene Lösungswiderstand des Ti 2 (S,C) ist inUbereinstimmung
mit der Literatur /87/ und kann durch die z.Z ..verfügbaren
thermodynamischen Daten /88/ erklärt werden. Der gefundene
Lösungswiderstand, sowie die thermodynamischen Ergebnisse
weisen darauf hin, daß diese Phase nicht im festen Zustand
gebildet wurde. Andererseits bildet sich das (Ti,Mo)C,
wenigstens teilweise, im festen Zustand. Die Bildung des
(Ti,Mo)C im festen Zustand, sowie seine kleinere thermody-
namische Stabilität im Vergleich zu Ti(N,C) und Ti 2 (S,C),
können die gefundenen Verwachsungen erklären. Die im flüssi-
gen Zustand gebildeten Phasen können als Keimbildungs-
stellen im festen Zustand für das (Ti,Mo)C dienen. Günstige
Orientierungsbeziehungen zwischen den verwachsenden Phasen
haben möglicherweise auch die Keimbildung begünstigt.
Die Gitterkonstanten des Ti(N,C), Ti 2 (S,C) und (Ti,Mo)C
sind im Vergleich zu den Literaturergebnissen in Tab. XIV
dargestellt. Die Veränderung des Gitterparameters des Titan-
nitrids bzw. des Titankarbids kann durch den Einbau von Koh-
lenstoff in TiN./1~/ bzw. von Molybdän in TiC /94,143/ er-
klärt werde~. Das kleinere Molybdänatom verkleinert das Gitter
von TiC und das größere Kohlenstoffatom vergrößert das Gitter
von TiN. Das hexagonale Gitter des Ti 2S kann durch den Einbau




Gitterkonstante des Ti(N,C), Ti (S,C) und
(Ti,Mo)C im Vergleich zu Litera€urergebnissen
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Das Löslichkeitsprodukt L-Ti_7 L-c_7 und seine Abhängigkeit
von der Temperatur konnte zwischen 1363 und 1573 Kindirekt
ermittelt werden. Um diese Folgerung machen zu können wurden
die folgenden Meßergebnisse und Annahmen verknüpft:
- die Abhängigkeit der Rückstandsmenge von der Temperatur,
- die Annahme, daß Sund N vollständig als Ti2S und TiN
gebunden sind (siehe Tab. IV),
- die Anwendung der Formel (Tio,92MOO,08)C (siehe Tab. VIII).
Die Abhängigkeit der Löslichkeitsprodukte von der Temperatur
konnte mit sehr guter Anpassung durch die Formel
beschrieben werden.
Die ermittelte Formel, sowie die Formel II und III (siehe
Abschnitt 2.7.3), sind in Abb. 51 dargestellt.- Bemerkens-
wert ist die geringere Löslichkeit des molybdänhaItigen
Titankarbids im Vergleich zu den durch die Formel II und III
ermittelten Werten. Diese geringere Titankarbid-Löslichkeit
im Werkstoff DIN 1.4970 kann durch den Molybdän-Zusatz die-
ses Stahles erklärt werden. Es wird vermutet, daß diese
Phase durch den Einbau von Molybdän im Gitter stabilisiert
und somit ihre Löslichkeit vermindert wird. Durch die Ver-





= Bildungsenthalpie, Kp = Aktivitätsprodukt, T = Tempe-
ratur und R = Gaskonstante) auf die ermittelte Formel kann
die Bildungsenthalpie des Titankarbids im 1.4970 abgeschätzt
werden. Auf diese Weise bekommt man -220 kJ/mol für die
Bildungsenthalpie des (Ti,Mo)C. Der tabellierte Wert /83/












6,45 6,70 6,95 7, 20
1/Tx10 4 [1/K]
Abb. 51: Abhängigkeit des Löslichkeitsprodukts von der
G~ühtemperatur im Vergleich zu Literaturergeb-
nissen (Gleichung 11: /97/, Gleichung 111: /99/).
5.2 ~~~_~!~:Q!~~!~_~U9_9~~_~~~~2h~!9~US~Y~!h~!~~~_~~!:
§2h~~_§Zl_~U9_1222_~
Zuerst soll hier die Abhängigkeit der Ausscheidungsmenge
von der Tempe~atur und der Auslagerungszeit diskutiert wer-
den. Später folgt die Besprechung des ZTA-Diagramms. Hier
soll die relative Lage der Existensbereiche der Phasen durch
eine thermodynamische Betrachtung gedeutet werden. Danach
werden die Einzelheiten des Ausscheidens der einzelnen Phasen
diskutiert.
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5.2.1 Abhängigkeit der Ausscheidungsmenge von der Tempe-
ratur und der Auslagerungszeit
Die Kinetik der Ausscheidung und Wiederauflösung des meta-
stabilen M23C6 bestimmt im wesentlichen die Zeit- und Tempe-
raturabhängigkeit der Isolatmenge unterhalb von 1123 K. Die
Ursache dafür ist, daß Kohlenstoff als cr23c 6 fast das 17-
fache seines Gewichts an Cr bindet, dagegen als TiC nur das
4-fache an Ti. Zwischen 1123 und 1333 K ist der Verlauf der
Kurven durch die Bildung von (Ti,Mo}C und in geringerem Aus-
maße von (Cr,Fe}2B bestimmt worden. Die Kenntnis der Bor-
und Kohlenstofflöslichkeit und die Anwendung der entwickel-
ten Formeln für (Ti,Mo}C, M23C6 und (Cr,Fe}2B ermöglichten
eine Bewertung der maximalen Ausscheidungsmenge. Diese
berechneten Werte konnten dann mit den gemessenen Werten ver-
glichen werden. Bei 873 K, wo nur M
23
C6 festgestellt wurde,
kann die Kohlenstofflöslichkeit (siehe Formel I, Abschnitt
2.1) vernachlässigt werden. Durch die Annahme, daß der nach
der Lösungsglühbehandlung lösliche Kohlenstoff bei 873 K
als (Cr13Fe7Mo2Ni1}C6 gebunden ist, bekommt man eine maxi-
male Ausscheidungsmenge von ca. 0,9 Gew.-%. Der gemessene
Wert bei dieser Temperatur nach 3000 Std. war ca. 0,83
Gew.-%. Eine ähnliche Betrachtung bei 1173 K, wo nur (Ti,Mo}C
und (Cr,Fe}2B sich bildeten, ergab ca. 0,6 Gew.-% als maxi-
male theoretische Ausscheidungsmenge. Hier wurde nach länge-
ren Auslagerungen ca. 0,66 Gew.-% im Versuch nachgewiesen.
Dieser letztere gemessene Wert kann durch eine Kohlenstoff-
unterstöchiometrie des (Ti,Mo}C /2,143/ und durch eine Molyb~
dänanreicherung des Titankarbids im Vergleich zu dem Primär-
(Ti,Mo}C erklärt werden. Die erstgenannte Erklärung (Unter-
stöchiometrie) konnte wegen experimenteller Schwierigkeiten
nicht bestätigt werden. Eine Molybdänanreicherung des Sekun-
dä~-(Ti,Mo}C im Vergleich zu dem Prim~r-(Ti,Mo}C konnte
dagegen bewiesen werden.
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Bei anderen austenitischen Stählen erreicht die Isolatmenge
infolge Bildung intermetallischer Phasen Werte über 10%
/21,26/. Die in der vorliegenden Arbeit nachgewiesene nie-
drigere Isolatmenge kann somit durch die Abwesenheit solcher
intermetallischer Phasen (hier 0-, x- und Laves-Phasen) er-
klärt werden. Die Abwesenheit solcher Phasen im Stahl DIN
1.4970 kann durch den kleineren äquivalenten Chromgehalt
dieses Materials begründet werden. Nach der Hull-Beziehung
/39/ (siehe Abschnitt 2.4) ergibt sich für die Charge Bein
äquivalenter Chromgehalt von ca. 16,5. Dieser Wert nahm nach
den Auslagerungen wegen Verarmung der Matrix an Ti, Cr und
Mo bis auf ca. 15,5 ab. Beide Werte liegen weit unterhalb
des unteren Grenzwerts von 17,8 für die Bildung von o-Phasen
im 321-Stahl /27/. Die geringeren gefundenen Ausscheidungs-
mengen ermöglichten aber erst die Bestimmung von Phasen wie
Ti(N,C), Ti 2 (S,C) und (Cr,Fe)2B, die nur als geringe Antei-
le in den Isolaten auftraten.
5.2.2 Das ZTA-Diagramm
Das Ausscheiden im festen Zustand beginnt an Ausscheidungs-
zentren (Keimen), an die sich die Atome der Matrix durch
Diffusion anlagern. Die Vorgänge lassen sich demnach durch
die Teilvorgänge Keimbildung und Wachstum beschreiben. Es
ist vernünftig anzunehmen, daß die Nachweisgrenze einer
Phase hauptsächlich durch den Keimbildungsvorgang bestimmt
wird. Daher wird hier eine Beziehung für die Abhängigkeit
der Keimbildungsgeschwindigkeit (N
v
) von der Temperatur ab-
geleitet. Die hier dargestellte Ableitung folgt im wesent-
lichen der klassischen Analyse der Keimbildung von VOLMER
und WEBER /144/ sowie BECKER und DÖRING /145/. Diese Analyse
wurde ursprünglich für Kondensation entwickelt und später
auf alle Phasenumwandlungen ausgedehnt.
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Die Diskussion über die relative Lage der Existenzbereiche
der Phasen im ZTA-Diagramm soll im Zusammenhang mit der ent-
wickelten Formel geführt werden. Die Bildung eine~ kugelför-
migen Ausscheidungsteilchens führt zu einem Energiegewinn
6Gv = (4/3) TIr
3 ~gv' wobei r der Teilchenradius und 6gv die
Änderung der freien Enthalpie je Volumeneinheit der Ausschei-
dung ist. Andererseits muß für die Phasengrenzenflächenener-
gie des Teilchens 6Gf = 4 TIr
2y aUfgebracht werden, wobei
y die spezifische Grenzflächenenergie darstellt. Neben der
Grenzflächenenergie ist in vielen Fällen auch Verzerrungs-
energie aufzubringen, z.B. dann, wenn die Dichte der Aus-
gangs- und Endphase verschieden sind und die Umwandlung mit
einer Volumenänderung verbunden ist. Dieser Energiebeitrag
soll bei den folgenden Abschätzungen jedoch unberücksich-
tigt bleiben. Die Abhängigkeit der gesamten Änderung der·
freien Enthalpie 6G = 6Gv + 6Gf vom Teilchenradius ist sche-
matisch in Abb. 52 dargestellt. Durch (a6G/ar) = 0 erhält
man 6A = 16 TIy3/3(6gv)2, wobei 6A die Aktivierungsenergie
ist. Die Abhängigkeit 6gv von der Temperatur kann als 6gv =
6H (T ) L-1 - T/T I beschrieben werden, wobei To die Gleich-v 0 0-
gewichts temperatur und 6H (T ) die Änderung der Bildungs-v 0
enthalpie bei T ist. Die Änderung von ~A mit der Tempera-
~ { - -}2tur ßA = 16 TI Y /3 ßH (T ) / 1 - T/T . / ist schematischv 0 - 0-
in Abb. 53 dargestellt. Wenn N die Anzahl der Embryonen
o
ist, kann die Anzahl der Keime N der neuen Phase durc~die
Boltzmann-Statistik als N = No exp (-ßA/kT), wobei k die
Boltzmann-Konstante ist, berechnet werden. Weiterhin kann
die Keimbildungsgeschwindigkeit (N ) durch die Gleichungv
N = N v m berechnet ·werden. v ist die Bewegungsfrequenz
v
eines Atoms zu dem Keim. m ist ein geometrischer Faktor
(abhängig von Keimgröße und von Keimform) und repräsentiert
die Anzahl der Atome, die zu dem Keim hinwandern können.
Die Bewegung der Atome zu dem Keim ist diffusiv und folglich
ist v ~exp (-ßf
d
/ k T), wobei ßfd die Aktivierungsenergie

















































Abb. 53: Abhängigkeit der Aktivierungsenergie von der
Temperatur (schematisch).
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Die Abhängigkeit Nv von der Temperatur ist in Abb. 54 darge-
stellt. Mit abnehmender Temperatur nimmt ~A stark ab und
daher Nv zu. Bald jedoch wird ~A im Vergleich zu ~fd ver-
nachlässigbar und N nimmt mit abnehmender Temperatur jetzt
v
ab. Eine ähnliche Änderung der Wachstumgsgeschwindigkeit (W)
mit der Temperatur (siehe Abb. 54) kann abgeleitet werden
/146/. Diese Variation der Keimbildungsgeschwindigkeit (und
auch der Wachstumsgeschwindigkeit) mit der Temperatur er-
klärt die für ZTA-Schaubild~r typische C-förmige Kurve. Aus
der obigen Analyse können die folgenden Konsequenzen, die
für die gegenwärtige Diskussion wichtig sind, gezogen werden:
- Die Lage des oberen Astes der Abgrenzung des Existenzbe-
reichs einer Phase im ZTA-Diagramm wird im wesentlichen
durch die thermodynamische Stabilität dieser Phase ein-
schließlich des Grenzflächeneinflusses bestimmt. Die sta-
bileren Phasen treten bei höheren Temperaturen auf. Kohären-
te Phasen sind, günstig.
- Der untere Ast wird hauptsächlich durch kinetische Fakto-
ren (Diffusion) kontrolliert~ Phasen, die aus schneller
. ,
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Abb. 54: Abhängigkeit der Keimbildungs- (N ), Wachstums- (W)
und Gesamtumwandlungsgeschwindigk~it(G) von der
Temperatur (schematisch; in verschiedenen Maßstäben)
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Die Abb. 1 zeigt eine wesentlich größere Stabilität des
Titankarbids im Vergleich zu M23C6 . Die Differenz nimmt mit
zunehmender Temperatur zu. Diese größere Stabilität ist der
Grund des Auftretens von Titankarbid bei höheren Temperatu-
ren im Vergleich zu M23C6 . Uber die Bildung des M2B fehlen
noch thermodynamische Daten. Die Ähnlichkeit der oberen
Abgrenzungskurven des M2B mit den von (Ti,Mo)C weisen jedoch
auf Ähnlichkeit der freien Bildungsenthalpien beider Phasen
hin. In Tab. XV sind die Diffusionskoeffizienten der bedeu-
tenden Elemente dargestellt. Die schnellere Diffusion des
Chroms im Vergleich zu Titan erklärt die frühere Bildung
des M23C6 (beide Karbide sind, wenigstens teilweise, kohä-
rent). Die späte~e Bildung des Borids, im Vergleich zu
M23C6 , ist wegen der Kohärenz' des Karbids zu verstehen.-
Darüberhinaus ist bei tieferer Temperatur (unterhalb von
1123 K) jedoch die Möglichkeit einer gewissen Konkurrenz der
Ausscheidungsphasen zu beachten. Die M23C6-Phase bildet
sich - vermutlich durch begünstigte Keimbildung infolge einer
zunächst bestehenden Kohärenz zur Matrix - zuerst und löst
sich nach Uberschreiten eines Maximalanteils metastabil wie-
der teilweise, bzw. vollständig, auf. Während der dabei
freiwerdende Kohlenstoff die zusätzliche Bildung von (Ti,MO)C
ermöglicht, könnte das freigesetzte Chrom die Ausscheidung
der (Cr,Fe)2B-Phase begünstigen.
5.2.3
Das Ausscheidungsverhalten des M
23
C6 wurde meist in unsta-
bilisierten Stählen untersucht /3-17/. In diesen Stählen
wurden häufig grobe Ausscheidungen an Korngrenzen in diskon-
tinuierlichen /6,13/ und dendritischen /10/ Verteilungen
nachgewiesen. Feinere kantige M23C6-Ausscheidungen ~urden
aber im Korninnern an Versetzungen gefunden. Im titansta-
bilisierten DIN 1.4970 trat M
23
C6 hauptsächlich an Korngren-
zen als feine Ausscheidungen auf. Im lösungsgeglühten und
Tabelle XV: Abhängigkeit der Diffusionskoeffizienten (in cm
2
/s) des B, C, er, Ti, Mo und Fe
in Austenit von der Temperatur
Element 873 K 973 K 1073 K 1173 K 1273 K Referenz
B 1,1 • 10-
8 3,83 . 10-8 1,06 . 10-7 2,44 • 10-7 4,96 • 10-7 147
C 7,73 • 10-
10 5,27 • 10-9 2,51 • 10-8 9,18 • 10-8 2,74 • 10-7 147
I
~
3,61 • 10-16 1,18 • 10-14 2,00 • 10- 13 2,10 • 10- 12 1,52 • 10-11
U1
er 148
Ti 1,43 • 10-16 4,99 • 10-15 9,00 • 10-14 9,91 • 10-13 7,49 . 10-12 139
Mo 1,15 • 10-
16 3,79 . 10- 15 6,52 • 10- 14 6,90 • 10-13 5,04 • 10-12 147
Fe 3,52 •. 10-




ausgelagerten Zustand war M23C6 im Korninnern kaum zu finden.
Die feinere Verteilung des M23C6 in dem titanstabilisierten
Stahl kann durch die geringere Kohlenstoffverfügbarkeit für
das M23C6-Wachstum wegen der Konkurrenz mit (Ti,Mo)C er-
klärt werden. Die Abwesenheit von M
23
C6 im Korninnern kann
außerdem auf eine frühere Titansegregation an Versetzungen
/54/ zurückgeführt werden. Das bevorzugte Wachstum des
M23C6 speziell in ein Korn ist auch in übereinstimmung mit
der Literatur /25/. Die M23C6-Phase bildet sich kohärent mit
einem Korn und wächst in das Korn mit dem sie inkohärent
ist /25/. Der Anstieg der Gitterkonstante mit der Glühdauer
erlaubt die Interpretation, daß diese Phase sich zuerst als
ein eisenreiches Karbid mit der cr23C6-Struktur bildet. Mit
zunehmender Glühzeit wird dann das Eisen durch das Chrom bis
auf einen Gleichgewichtswert ersetzt /4,10/ und damit wird
die Gitterkonstante auf einen konstanten Wert erhöht. Dieser
konstante Wert wurde aber hier nicht nachgewiesen bzw. er-
reicht. Dies ist in übereinstimmung mit dem höheren gefun-
denen Fe-Gehalt des M23C6 im Vergleich zu anderen Untersu-
chungen /21,62/. In der Einleitung war darauf hingewiesen
worden, daß nach Literaturergebnissen /113-115/ das Karbid
des Typs M23C6 Bor enthalten kann. Einige Arbeiten ergaben
eine Erhöhung der M23C6-Gitterkonstante durch den Borgehalt
/25,115/, während andere Arbeiten über keinen Einfluß
eines Bor-Zusatzes berichtet haben /106,149/. Im vorliegen-
den Fall konnte keine Löslichkeit desM23C6 für Bor nachge-
wiesen werden. Sie wäre sehr gering, da einerseits trotz
des geringen Borgehalts im Stahl eine selbständige, offen-
sichtlich stabile, Boridphase auftritt und andererseits in




Es wurde in dieser Arbeit nachgewiesen, daß sich Molybdän
in TiC löst. Der Einbau von Molybdän in TiC führt' zu einer
Stabilisierung dieser Phase (siehe Abschnitt 5.1), sowie
zu einer Verminderung der Gitterkonstante. Die Gitterkon-
stante der Matrix (ca. 0,3590 nm) ist ca. 20% kleiner als
die des reinen Titankarbids (ca. 0,433 nm). Trotzdem kommt
eine Kohärenz dieses Karbids mit der Matrix des titanstabi-
lisierten austenitischen rostfreien Stahles vor /27,96/.
Die Verminderung der Gitterkonstante des Karbids als Folge
des Einbaus von Molybdän, führt also zu einer besseren An-
passung beider Gitter. Diese Kohärenz, sowie die langsame
Diffusion des 1i und des Mo würden den großen Ostwald-
Reifungs-Widerstand dieser Phase erklären. Die Röntgenun-
tersuchung ergab besonders für den unverformten Zustand und
höhere Auslagerungstemperaturen einseitige Verbreiterung der
TiC-Linien im Sinn einer verminderten Gitterkonstante ver-
glichen mit dem Primärkarbid. Dieser Effekt steht auch mög-
licherweise in Zusammenhang mit der Gegenwart von Molybdän
in Titansekundärkarbiden. Verzerrung des Gitters, sowie
feine Körner (Kristallite) können ebenfalls eine Verbrei-
terung der Röntgenlinien verursachen. In diesen Fällen ist
jedoch die Verbreiterung symmetrisch und nicht einseitig.
Eine einseitige Verbreiterung der Linien kann nur durch
eine einsinnige Änderung der Gitterkonstanten erklärt wer-
den. Daher wird hier darauf hingewiesen, daß diese ein-
sinnige Änderung der Gitterkonstanten durch Einbau von
Molybdän in TiC verursacht wurde. Der höhere gefundene Mo-




Das Auftreten eines Borids im Stahl 1.4970 bestätigt die
Literaturergebnisse der sehr geringen Bor-Löslichkeit in
anderen austenitischen Chrom-Nickel-Stählen /122,123,124/.
Ebenfalls nach der Literatur war zu erwarten, daß das gefun-
dene Borid ein Chrom-Eisen-Borid und nicht etwa ein Titan-
borid ist. Hinsichtlich dieser Möglichke;i-t haben LENNARTZ
und WETZLAR /120/ festgestellt, daß selbst weit über den zur
Vollstabilisierung erforderlichen Anteil hinausgehende Titan-
gehalte bis 1,6% nicht zur Bildung eines Titanborids führen.
KANEKO, NISHIZAWA und CHIBA /121/ haben im Fe-Cr-B-System
bei Chromgehalten bis 5% eine Fe 2B-Phase, zwischen 5 und 7%
Cr zusätzlich eine Cr2B-Phase und bei über ca. 7% Cr nur
die Cr 2B-Phase registriert. Weiterhin wurde festgestellt,
daß die Chromgehalte der beiden Boride mit den Chromgehal-
ten des Stahls zunehmen, wobei die Fe
2
B-Phase bis 10% Chrom
und die Cr 2B-Phase bis 60% Eisen enthalten kann. Nach die-
sen Ergebnissen war im Stahl 1.4970 ein Chrom-Borid mit be-
trächtlichem Eisengehalt zu erwarten.
Die für die (Cr,Fe)2B-Phase bestimmten Gitterkonstanten sind
in guter Übereinstimmung zu Literaturergebnissen (siehe
Tab. XVI) und bestätigen außerdem die abnehmende Tendenz
der Gitterparameter mit zunehmendem Eisengehalt des Borids
/117/. Das überwiegen des Chroms gegenüber Eisen im gefun-
denen Borid bestätigt die Argumentation von GOLSCHMIDT
/123/, daß geringer Borgehalt im Stahl Chrom im Borid ge-
genüber Eisen begünstigt. Die aus den Ergebnissen chemischer
Analysen des Isolats ermittelte Borid-Formel cr 1 ,65 FeO,35
BO,96 wird als zuverlässig beurteilt, wobei Fehlergrenzen
nicht angegeben werden können. Die Unterstöchiometrie hin-
sichtlich Bor ist in übereinstimmung mit der Literatur
/117,118/ und strukturell erklärbar /24/. Die im Vergleich
zu der Formel höheren Fe/Cr-Verhältnisse nach den Ergeb-
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Tabelle XVI: Zusammensetzung und Gitterkonstante des














(cr1,65 FeO,35)Bo,96 a = 1,4583 eigene0
b = 0,7379
Messung
(Cr + Fe = 2) 0
c = 0,42450
(Fe1,oB CrO,92)Bo,78 a = 1,458 1170
(Cr + Fe 2)
b = 0,733= 0
c = 0,421
0
(Fe 1,1 crO,9)Bo,90 a = 1,457 1180





nissen der energie- bzw. wellenlängendispersiven Röntgen-
analyse der einzelnen Boridpartikel im Rasterelektronenmi-
kroskop, bzw. der Mikrosonde (siehe Tab. XI), scheinen we-
niger zuverlässig zu sein. Es ist plausibel anzunehmen, daß
bei den kleinen analysierten Boridpartikeln eine Verfäl-
schung der Messung durch die Matrix und damit Anzeige eines
scheinbar höheren Eisengehalts nicht zu vermeiden war. Die
Beobachtung, daß die Borid-Phase sich bevorzugt an inkohä-
renten Grenzflächen ausscheidet, erlaubt zwei mögliche Deu-
tungen. Einerseits sind solche Grenzflächen (Korngrenzen,
(Ti ,MO) C-Primärkarbid/r4atrix - Phasengrenzen) energetisch
günstige Keimstellen, andererseits kann an diesen Grenzflä-
chen aufgrund von Bor-Segregation die Bor-Ubersättigung er-
höht sein. Das anschließende Wachstum der Borid-Ausschei-
dung dürfte durch die Volumendiffusion von Chrom kontrolliert
sein (siehe Tab. XV). Diffusionskontrolle würde auch das
langsamere Borid-Wachstum bei tieferen Temperaturen erklären.
Verschiedene mögliche Gründe können. dafür genannt werden,
weshalb die Borid-Phase in zahlreichen Untersuchungen /25,
100-115/ austenitischer Stähle vergleichbaren Borgehalts
nicht gefunden worden ist. Das häufig zur Untersuchung der
Bor-Verteilung verwendete Verfahren der a-Autoradiographie
erlaubt selten die Unterscheidung zwischen einer Segrega-
tion und einer Bindung des Bors in Karbid- bzw. Borid-Aus-
scheidungen. Auch mit der Technik der Analyse von Isolaten
ist der Nachweis kleiner Borid-Mengen offenbar nicht garan-
tiert. In Stählen mit hohen äquivalenten Chromgehalten,
bei denen, hauptsächlich durch die Anwesenheit intermetalli-
scher Phasen, der Isolatanteil Werte über 10% erreichte
/21,26/, ist der Nachweis der Boridphase nicht gelungen /66/,
der für diese Stähle erwartete kleine Boridanteil bezüglich
der gesamten Ausscheidungsmenge ist möglicherweise kaum
nachweisbar. Im vorliegenden Fall des Stahls 1.4970, dessen
gesamte Ausscheidungsmenge weniger als 0,9% beträgt, be~
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stand die günstigere Aussicht, den im Verhältnis zu den übri-
gen Phasen höheren,Borid-Anteil nachzuweisen. (Diese Argu-
mentation ist auch für den Nachweis des Ti(N,C) u~d des
Ti 2 (S,C) im Isolat gültig'.) Weiterhin sei darauf hinge-
wiesen, daß z.B. Eisenboride empfindlich gegen Säuren sind
/120/. Die oft benutzte elektrolytische Extraktion in der
HCl-alkoholischen Lösung ist möglicherweise auch ungeeignet
zur Isolation der (Cr,Fe)2B-Phase. Auf die Schwierigkeiten
des lichtoptischen Nachweises der Boridphase in geätzten
Proben mit metallographischen Methoden wurde bereits hinge-
wiesen (siehe Abschnitt 4.2.4) .
5.3 ~!~~!~~_9~!_Y~EY~EfQ!~~gg_e~f_9~§_~~§~fhe!9~~g~Y~E=
halten
5.3.1 Der kaltverformte Zustand, die Erholung und die
Rekristallisation
Es ist bekannt, daß eine Erhöhung der Stapelfehlerenergie
die Bildung von Deformationszellen begünstigt /150/. Die
Stapelfehlerenergien der 316- und 321-Stähle liegen unte~­
halb von 50 mJ/m
2
• Bei diesen Stählen ist die. Bildung von
Deformationszellen durch Kaltverformung ungewöhnlich. An-
dererseits bilden sich bei diesen Stählen Verformungsbän-
der, Verformungszwillingsgrenzen, a'- und e-Martensit
/21,151/. Für die Abschätzung der a'-, bzw. e-Martensit-
menge, in Abhängigkeit von der Zusammensetzung der Legie-
rung, wurden Formeln, bzw. Kriterien, entwickelt /141,
151/. Eine Abschätzung der Stapelfehlerenergie durch die
Formel von SCHRAMM und REED /152/ ergibt für den Stahl
1.4970 67 mJ/m
2
. Dieser Wert ist fast so hoch wie bei
Kupfer (70 mJ/m2). Folglich ist die Bildung von Deforma-
tionszellen im Stahl 1.4970 zu erwarten. Das Nichtvorhan-
densein von e-Martensit ist auch deswegen zu verstehen.
Nach BOWKETT und HARRIES /151/ ist nämlich die Bildung von
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E-Martensit nur in Stählen mit Stapelfehlerenergien kleiner
als 50 mJ/m2 zu erwarten. Abschätzungen nach entwickelten.
Formeln /141,151/ lassen für den Stahl 1.4970 nach der Ab-
schreckung und durch Kaltverformung bei Raumtemperatur kei-
nen a'-Martensit erwarten.
Das Rekristallisationsverhalten des Stahles 1.4970 ist in
Übereinstimmung mit der Beobachtung von GROT und SPRUIELL
/26/, daß Stähle mit kleinerem Rekristallisationswiderstand
empfänglicher für die Bildung von intermetallischen Phasen
(cr und x) sind. Diese Faustregel kann so verstanden werden,
daß die Elemente, welche die Bildung von intermetallischen
Phasen begünstigen, z.B. er und Mo, auch zur Erniedrigung
der Stapelfehlerenergie führen. Eine Erniedrigung der Sta-
pelfehlerenergie führt ihrerseits zu gleichmäßigeren Ver-
setzungsanordnungen und folglich zu größerer durch Verfor-
mung gespeicherten Energie. Diese gespeicherte Energie ist
die treibende Kraft für die Rekristallisation. (Die Rekri-
stallisation kann überdies auch direkt die Bildung von
cr-Phase kinetisch begünstigen /26/). Das heißt, die höhere
Stapelfehlerenergie des 1.4970-Stahles verursacht die
größere Erholungsempfindlichkeit dieses Materials und da-
durch eine erschwerte Rekristallisation. Es ist auch plau-
sibel, daß die Ausscheidungsvorgänge während der Auslage-
rungen zum Rekristallisationswiderstand beigetragen haben.
5.3.2 Das Ausscheidungsverhalten und das ZTA-Diagramm
Die Wirkung der Vorverforrnung auf das Ausscheidungsverhalten
war je nach Phase unterschiedlich. Allgemein wurden aber
durch die Vorverformung feinere und gleichmäßigere Ausschei-
dungsverteilungen in den unrekristallisierten Proben be-
wirkt. Die durch Kaltverformung erzeugten Gitterfehler haben
die Keimbildung der Phasen begünstigt. Die Bildung des Borids
wurde im ganzen Temperaturbereich beschleunigt. Eine
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schnellere Diffusion in der kaltverformten Matrix hat dazu
beigetragen. Der Einfluß der Vorverformung auf die Bildung
des stabilen (Ti,Mo)C und des metastabilen M23C6 war jedoch
komplizierter. Beide Phasen konkurrieren bezüglich Kohlen-
stoff miteinander. Die Bildung von (Ti,Mo)C (die an Verset-
zungen bevorzugt ist) wurde durch Kaltverformung stark be-
günstigt. Die stabile Phase (Ti,Mo)C vermag daher bei höheren
Tempe~aturen die metastabile Phase M23C6 z~ verdrängen. Bei
niedrigeren Temperaturen (unterhalb von 973 K) , wo die (Ti,
Mo)C-Phase wegen der langsamen Titandiffusion konkurrenzun-
fähfg ist, wird jedoch die ~23C6-Bildung stark begünstigt.
Die Wiederauflösung des M23C6 wurde durch Vorverformung zu
längeren Auslagerungszeiten hin verschoben. Als Grund dafür
kann die gleichmäßigere Verteilung dieser Ausscheidungen im
vorverformten Zustand angenommen werden. Bei der LT-Serie
war die Wiederauflösung des M23C6 , das sich hauptsächlich
an Korngrenzen bildete, durch Korngrenzendiffusion kon-
trolliert (die Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion
ist ca. die Hälfte der Energie für die Volumendiffusion) .
Durch Kaltverformung wurde das Ausscheiden von M23C6 im
Korninnern begünstigt, das heißt, daß zur Wiederauflösung
der Phase Volumendiffusion erforderlich ist.
5.4 ~!g~!~~_9~~_~~!~fhe~~g~E~~fh~~g_~~~_9~2_~~2~f~~!:
~~!!9:2Y~~h~!t~~
Die Analyse vonProbenköpfen und Probenmeßlängen der Char-
gen A und C ermöglichte die Diskussion von zwei auf das
Ausscheidungsverhalten wirkenden Parametern. Durch den Ver-
gleich von Probenköpfen der Charge A und C mit Proben der
Charge B können die Effekte der Zusammensetzung der Legie-
rungen (hier Ti/C-Verhältnisse und Borgehalte) auf das Aus-
scheidungsverhalten diskutiert werden. Andererseits ermög-
licht der Vergleich von Probenköpfen mit Probenmeßlängen
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Aussagen über den Einfluß von Kriechverformung auf das Aus-
scheidungsverhalten. Im folgenden werden die Einflüsse die-
ser zwei Parameter diskutiert.
Das Auftreten eines Borids in der Charge A bestätigt die Li-
teraturergebnisse der sehr geringen Bor-Löslichkeit in ande-
ren austenitischen Chrom-Nickel-Stählen /122-124/. Ein ein-
deutiger Einfluß des Borgehaltes auf das Ausscheidungsver-
halten anderer Phasen, wie z.B. M
23
C6 /101-105, 112/, konnte
jedoch nicht aufgefunden werden. In den Chargen A, Bund C
wurde auch kein bemerkenswerter Einfluß des Ti/C-V~rhält­
nisses auf das Ausscheidungsvernalten gefunden. Die schon
bei der Lösungsglühtemperatur geringe Titankarbidlöslichkeit
(siehe Abschnitt 5.1) ergibt wenig freien Kohlenstoff, der
später während der Auslagerun~en bei niedrigeren Temperatu-
ren als M23C6 oder als (Ti,Mo)C ausgeschieden werden kann.
(Die einzige Möglichkeit zur Vermehrung der Sekundärkarbid-
ausscheidungen ist eine starke Verminderung des Ti/C-Ver-
hältnisses unter 4. Damit wird die M23C6-Bildung begünstigt;
siehe Abschnitte 4.5 und 5.5). Die langsame Titandiffusion
ist auch für den relativ geringen Einfluß des Ti/C-Verhält-
nisses (über 4) auf das Ausscheidungsverhalten verantwort-
lich. Die metastabile M23C6-Phase wurde schon in einem Stahl
mit Ti/C ~ 34 festgestellt /78/1
Der Einfluß der Kriechverformung auf die (Cr,Fe)2B-Bildung
war, wie bei den vorverformten Proben (MT-Serie) der Charge
B, gering. Andererseits hat die Kriechverformung die (Ti,Mo)C-
Bildung sehr stark begünstigt; stärker als die Vorverfor-
mung. Die Verfügbarkeit von durch Verformung erzeugten
Gitterfehlern /2/ kann nicht allein diese starke Beschleu-
nigung erklären. Eine Molybdän- und Titandiffusionsbeschleu-
nigung durch die angelegte Spannung wäre auch denkbar /153/.
Das Titanatom (atomarer Radius = 0,147 nm) und das Molybdän-
atom (0,139 nm) sind beträchtlich größer als die Eisen-
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(0,126 nm) und Cr-Atome (0,127 nm). Zugspannungen könnten
daher die Titan- und Molybdändiffusion begünstigen. Als Fol-
ge der Begünstigung der Titankarbidbildung wird die M23C6-
Bildung erschwert.
Die Abwesenheit der cr-Phasein der bis 12.000 Stunden ausge-
lagerten Probe weist darauf hin, daß diese Phase nicht aus
kinetischen Gründen nicht aufzufinden war. Der Stahl 1.4970
kann nach diesen Ergebnissen für thermodynamisch cr-frei ge-
halten werden.
Die mechanisch-thermische Vorbehandlung 1373 K - 30 min +
15% kv + 1073 K - 2 h erlaubte nur eine geringe Ausschei-
dung während des Einsatzes bei niedrigeren Temperaturen.
Die Ursache dafür ist die bereits sehr geringe Kohlenstoff-
löslichkeit bei 1073 K. Andererseits ist die durch Vorver-
formung erzeugte verfestigende Versetzungsanordnung durch
Ausscheidung bei 1073 K gegen Rekristallisation stabili-
siert. Dieser Vorteil ist dem Rekristallisationswiderstand
des 1.4970 Stahles zu verdanken. Eine ähnliche Vorbehandlung




Die hohe Rückstandsmenge (über 1 Gew.-%) ist wegen der hö-
heren gebildeten M23C6-Anteile (ca. 70%) zu verstehen. Das
relativ niedrige Ti/C-Verhältnis ermöglichte dies. Die
höheren gebildeten TiN-Anteile bzw. niedrigeren Ti 2S-Antei-
le können mit dem höheren Stickstoffgehalt bzw. dem nie-
drigeren Schwefelgehalt dieser Charge erklärt werden. Die
niedrigeren gefundenen Boridanteile können besser mit der
M23C6-Anreicherung der Rückstände als mit der leichten
Bor-Verarmung der Matrix erklärt werden. Dies unterstreicht
die Argumentation, daß in Stählen mit höheren Ausschei-
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dungsanteilen, wie z.B. AISI-321 und AISI-316, der Nachweis
von geringen Boridanteilen sehr schwierig ist. Weiterhin
zeigten diese Experimente, daß die Änderung der Zusammen-
setzung der Matrix im Kontakt mit fließendem Natrium /126-
128/ im Vergleich zu stagnierendem Natrium stark beschleu-
nigt ist. BORGSTEDT und Mitarbeiter /127,128/ haben außer-
dem mit Chargen höherer Ti/C-Verhältnisse und daher mit klei-
neren Kohlenstoffaktivitäten gearbeitet. Eine schwächere
Aufkohlung bei der untersuchten Charge im stagnierenden Na-




Das mechanische Verhalten der beiden Serien kann durch die
Berücksichtigung der Wirkungen der mechanisch-thermischen
Behandlungen auf die Feinstruktur gedeutet werden. In der
LT-Serie verursachten die thermischen Behandlungen die fol-
genden Feinstruktur-Veränderungen:
- Verarmung der Matrix durch Ausscheidungen. Diese Verar-
mung verursacht eine Matrixentfestigung. Hier sollten die
Elmente wie C, B, Mo und Ti, die als wirksame Mischkri-
stallhärter gelten, eine wichtige Rolle spielen. Eine Er-
höhung der Auslagerungstemperatur führt wegen Anstieg der
Löslichkeit mit zunehmender Temperatur zu niedrigerer Ver-
armung der Matrix.
- Verfestigung des Materials durch Ausscheidungen vor der
Festigkeitsprüfung. Durch feinere Ausscheidungsverteilun-
gen sind effektivere Hindernisse für .die Versetzungsbewe-
gung gegeben. Eine Erhöhung der Auslagerungstemperatur
verursacht wegen Verminderung des Ausscheidungspotentials
(Ubersättigung) und Beschleunigung der Diffusion mit zu-
nehmender Temperatur wenigere und gröber verteilte Aus-
scheidungen.
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- Ausscheidungen während der Festigkeitsprüfung. Je höher
die Auslagerungstemperatur im Vergleich zur Prüftemperatur
ist, desto mehr und feinere Teilchen können sic~ während
der Prüfung ausscheiden. Bei den durchgeführten Zugversu-
chen ist dieser Effekt wegen der Schnelligkeit dieser Prü-
fung als wirkungslos anzunehmen.
In der MT-Serie ist zusätzlich die Vorverformung, welche die
Bildung von Versetzungsnetzwerken verursacht, zu berücksich-
tigen. Diese Versetzungsnetzwerke (siehe Abschnitt 4.3.1)
erschweren die Bewegung der Versetzungen während der Festig-
keitsprüfung. Erhöhungen der Auslagerungstemperatur führen
hier zur Beschleunigung der Erholungs- und Rekristallisa-
tionskinetik.
Das Auftreten der Streckgrenzenmaxima (siehe Tab. XIII) mit
der Temperatur kann als Folge der gegenläufigen Wirkung von
Entfestigung (wegen der Verarmung der Matrix) und Verfesti-
gung (wegen der Ausscheidungen) erklärt werden. Bei den nie-
drigeren Auslagerungstemperaturen (873, 973 und 1073 K) ist
die Verfestigung dominierend (mehr und feiner verteilte Aus-
scheidungen). Bei 1173 K sind die Ausscheidungen wegen
ihrer gröberen Verteilung und kleinerer Anzahl nicht mehr
effektiv. In der MT-Serie kommt zusätzlich die Entfestigung
wegen Erholung und Rekristallisation in Betrachtung. Dies
kann das Auftreten des Maximums bei niedrigeren Temperatu-
ren in der MT-Serie im Vergleich zu der LT-Serie erklären.
Bei 1173 K sind die Ergebnisse von Zug- und Zeitstandversu-
chen beider Serien wegen vollständiger Rekristallisation
ähnlich.
Die Ergebnisse der Zeitstandversuche (siehe Abb. 49, Ab-
schnitt 4.6) können ebenfalls durch die oben erwähnten Ver-
festigungs- bzw. Entfestigungsmechanismen erklärt werden.
Das beste Verhalten des 18sungsgeglühtenMaterials in der
LT-Serie bestätigt, daß das Ausscheiden während des Kriechens
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wirksamer als vor dem Kriechen ist /154/. Der Vergleich
zwischen Probe A und Probe B zeigt dies deutlich. Die Proben
B, C und D zeigten mit zunehmender Auslagerungstemperatur ab-
fallende Entfestigung. Das kann durch die Erhöhung des Aus-
scheidungspotentials während des Kriechens bei 873 K mit zu-
nehmender Auslagerungstemperatur erklärt werden; besonders
deutlich bei der Probe E. Eine weitere Erklärung für die Ent-
festigung der Proben C, D und E im Vergleich zu den Proben A
und B ist die Entfernung des löslichen bzw. segregierten Bors
bei Bildung des Borids (MZB) in den Proben C, D und E. Der
Vergleich beider Serien zeigt, daß bei der LT-Serie das Aus-
scheiden während des Kriechens und die Anwesenheit von lös-
lichem Bor in der Matrix von beherrschendem Einfluß sind. Bei
der MT-Serie spielt die Vorverformung und das dadurch erzeugte
Versetzungsnetzwerk die wichtigere Rolle. Der empfindliche
Einfluß des Gefüges und des Ausscheidungszustands nach den
Ergebnissen dieser Arbeit bestätigt den Hinweis von ANDERKO
und WASSILEW /133/, daß es beim 1.4970 zahlreiche Möglich-
keiten zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch
mechanisch-thermische Vorbehandlungen gibt.
5.7 Wirkung des Bors auf die mechanischen Eigenschaften
Wie in der Einleitung (siehe Abschnitt 2.8) erwähnt wurde,
sind in der Literatur verschiedene Mechanismen wie Vermin-
derung der Kohlenstofflöslichkeit im Austenit /25,108/,
Reduzierung der Grenzenflächenenergie zwischen M23C6 und
Austenit /25/, Wechselwirkung mit Leerstellen /109/ und Re-
duzierung der Korngrenzendiffusion /'108/ als mögliche Er-
klärung für die positive Wirkung des Bors auf die mechani-
schen Eigenschaften vorgeschlagen worden. Diese Mechanismen
werden im Zusammenhang mit den Ergebnissen dieser Arbeit
und mit denen der Literatur im folgenden diskutiert werden.
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Die Löslichkeit des Kohlenstoffs in austenitischen rost-
fre'ien, insbesondere stabilisierten Stählen ohne Bor-Zusätze
ist bereits sehr gering. Im 316-Stahl beträgt sie, bei 873 K
ca. 4 ppm /11/. Weiterhin stellte DEIGHTON /155/ bei Unter-
suchungen an niobstabilisierten Stählen mit einem Borgehalt
von 1 bis 75 ppm im Temperaturbereich von 973 bis 1573 K fest,
daß Bor keinen Einfluß auf die Kohlenstofflöslichkeit hat.
Auch Untersuchungen an titanstabilisierten Stählen /149/
führten zu ähnlichen Ergebnissen. In der vorliegenden Arbeit
wurde ebenfalls kein Einfluß des Bors (von 30 bis 100 ppm)
auf die Kohlenstofflöslichkeit festgestellt.
Die Gitterkonstante der M23C6~Phase (ao = 1,0645 nm, siehe
Abschnitt 4.2.2) ist etwas kleiner als der dreifache Wert
der Gitterkonstante der austenitischen Matrix (ao = 0,3590
nm, siehe Abschnitt 4.2.5). AUßerdem sind die dichtestge-
packten Ebenen und Richtungen von Karbid und Austenit parallel
(siehe Abschnitt 2.1). Also sollte eine Erhöhung der Gitter-
konstante der M23C6-Phase zu einer Reduzierung der Grenzflä-
chenenergie zwischen M23C6 und Austenit führen. In der Ein-
leitung war darauf hingewiesen worden, daß nach .Literaturer-
gebnissen /113-115/ das Karbid des Typs M
23
C6 Bor enthalten
kann. Einige Arbeiten ergaben eine E~höhung der M23C6-Gitter-
konstante durch den Borgehalt /25,115/, während andere Arbei-
ten über keinen Einfluß eines Bor-Zusatzes berichtet haben
/106,149/. Im vorliegenden Fall konnte keine Löslichkeit des
M23C6 für Bor nachgewiesen werden. Sie wäre gegebenenfalls
sehr gering, da einerseits trotz des geringen Borgehalts
im Stahl eine selbständige, offensichtlich stabile, Borid-
phase auftritt und andererseits in boridfreien Isolaten nur
vernachlässigbar kleine Bor-Anteile analysiert wurden.
Meßergebnisse der Erholung des spezifischen elektrischen
Widerstands von kaltverformtem Nickel mit und ohne Borzusatz
/25/ zeigten, daß ebenfalls keine bedeutsame Wechselwirkung




Unbestritten bleiben die Ergebnisse von MORTI~ER /156/ über
Verminderung der Korngrenzenenergie wegen Borsegregation
an Korngrenzen in Nickel, Eisenlegierungen und 316-Stahl.
Verminderungen von bis 40% wurden im 316-Stahl zwischen
1123 und 1523 K festgestellt. Interessanterweise wurden
Sättigungen dieses Effektes (Verminderung der Korngrenzen-
energie) mit zunehmendem Borgehalt nachgewiesen. Bei 1323 K
liegt der Sättigungswert z.B. bei 70 ppm Bor. Dieser Wert
ist in ausgezeichneter Übereinstimmung mit der Borlöslich-
keitsgrenze bei 1323 K ähnlicher austenitischer rostfreier
Stähle /122,124/. Eine Erhöhung des Borgehaltes über 70 ppm
hinaus würde sicher bei 1323 K zu M2B-Ausscheidung führen.
Es ist ebenfalls zu erwarten, daß diese Borsättigungsgrenze
mit abnehmender Temperatur kleiner wird. Eine entsprechende
Variation der Borlöslichkeit mit der Temperatur würde dieses
erklären. Die Entfernung des löslichen bzw. segregierten
Bors bei Bildung des Borids M2B ist sicherlich der Grund
- neben der erwarteten Vergröberung (Überalterung) des Ge-
füges - weshalb bei den Untersuchungen von SEN /122/ die
günstige Wirkung des Bors bei längerer Standzeit allmählich
verloren gegangen ist. Die Verminderung der Korngrenzenener-
gie durch Bor dürfte mit einer entsprechenden Verminderung
der Korngrenzendiffusion - die ·hier nicht direkt diskutiert
werden kann - verknüpft sein und damit auch im Sinne des
Vorschlags von LEVITIN /108/ zur Verzögerung der Bildung
von Korngrenzenporen bei Kriechverformung führen.
Künftige Versuche, die Einflüsse des Bors auf das mechanische
und das Bestrahlungsverhalten des Stahles 1.4970 zu erklären,
werden auch di.e Existenz des nachgewiesenen Chrom-Eisen-
Borids berücksichtigen und ihre Konsequenzen im Detail über-
prüfen müssen. Die Borid-Ausscheidungen selbst dürften zu-
mindest keine ungünstigen Auswirkungen auf das mechanische
Verhalten haben. Bedingt durch die hohe Konzentration des
Bors im Borid ist dort jedoch mit starker Strahlenschädigung
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und Heliumproduktion zu rechnen /157/. Im Fall negativer
Konsequenzen wäre zu prüfen, ob ein eventuell niedrigerer,
optimierter Borgehalt für den Stahl anzustreben wäre.
6. Zusammenfas~ung
Mit Hilfe von zahlreichen sich ergänzenden metallkundlichen
Untersuchungsmethoden wurde das Ausscheidungsverhalten des
titanstabilisierten, austenitischen rostfreien Stahles DIN
1.4970 über einen weiten Zeit (2 min. bis 12 000 Std.)- und
Temperatur (823 bis 1653 K)-Bereich untersucht. Insgesamt
sind vier Chargen mit verschiedenen Borgehalten (30 bis 100
ppm) . und Ti/C-Verhältnissen (2,7 bis 5,1) studiert worden.
Als Parameter wurden die Einflüsse der Vorverformung, der
Kriechbeanspruchung und des Kontaktes mit stagnierendem Na-
trium auf das Ausscheidungsverhalten untersucht. An einigen
ausgewählten Proben wurden nach verschiedenen mechanisch-
thermischen Behandlungen Zug- und Kriechversuche bei 873 K
durchgeführt. Damit wurde der Einfluß von verschiedenen aus-
gewählten Gefügezuständen auf die mechanischen Eigenschaften
untersucht. Die durchgeführten Glühungen hatten unterschied-
liche Ziele und infolgedessen kann in zwei Temperaturbereiche
unterteilt werden. Ziele der Glühungen zwischen 1363 und 1653
K waren die Untersuchung des Kornwachstums, der Sekundärre-
kristallisation, der thermischen Stabilität (und Löslichkeit)
der Phasen, des evtl. Auftretens von o-Ferrit und schließlich
die Auswahl einer Lösungsglühbehandlung für die Bestimmung
der ZTA-Diagramme. Unterhalb der ausgewählten Lösungsglühtem-
peratur (1403 K) wurden ZTA-Diagramme bestimmt und das Aus-
scheidungsverhalten der Sekundär-Ausscheidungen ausführlich
untersucht.
Die Glühungen bei höheren Temperaturen (1363-1653 K) haben
bestätigt, daß die Primärausscheidungen Ti(N,C) und Ti 2 (S,C)
bis zum Schmelzpunkt (Solidus) des Stahles stabil sind, wäh-
rend (Ti,Mo)C teilweise in Lösung geht. o-Ferrit wurde nicht
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festgestellt und sein Nichtvorhandensein gedeutet. Die unter-
schiedlichen Löslichkeiten dieser Phasen können auf die ne-
gativeren Bildungsenthalpien der TiN- und Ti 2S-Phasen zu-
rückgeführt werden. Eine Abhängigkeit des Löslichkeitspro-
duktes L-Ti_7· L-c_7 von der Temperatur zwischen 1363 und
1573 K wurde abgeleitet. Diese Abhängigkeit weist im Ver-
gleich zu Literaturergebnissen für reines TiC darauf hin,
daß der Einbau von Molybdän das Titankarbid stabilisiert.
Die Löslichkeit der {Ti,Mo)C-Phase ist damit sehr gering.
Diese geringe Löslichkeit bedeutet, daß eine Erhöhung des
Ti/C-Verhältnisses über 4 hinaus nur zu mehr und gröberen
Primärausscheidungen führen würde. Dies bedeutet wenig
freien Kohlenstoff, der später während der Auslagerungen
bei niedrigeren Temperaturen als M23C6 oder als {Ti,Mo)C
ausgeschieden werden kann. Weiterhin verursachten diese
Glühungen bei höheren Temperaturen eine starke Kornvergrö-
berung und eine gleichmäßige Verteilung des Bors. Als ein
guter Kompromiß zwischen partieller Auflösung des Primär-
{Ti,Mo)C und der in der Praxis gefundenen Korngröße wurde
die Lösungsglühbehandlung 1403 K-30 Minuten für die Be-
stimmung der ZTA-Diagramme ausgewählt. Längere Glühzeiten
bei 1403 K führen zu Sekundärrekristallisation ohne weitere
Auflösung des {Ti,Mo)C.
Unterhalb von 1403 K (bis 873 K) wurden ZTA-Diagramme be-
stimmt und das Ausscheidungsverhalten studiert. Als Sekundär-
ausscheidungen wurden {Ti,Mo)C, {Cr,Fe,Mo,Ni)23C6 und.
{Cr,Fe)2B identifiziert. Die Boridphase {Cr,Fe)2B, die nach
Literaturergebnissen bekannt ist, wurde für 1.4970 erstma-
lig nachgewiesen. Die Anwesenheit dieser borreichen Phase,
besonders an Korngrenzen, kann unter Bestrahlung schädlich
sein. Ein Studium des Verhaltens dieser Phase unter Bestrah-
lung ist also besonders notwendig. Die inder Literatur ge-
nannten Hypothesen zur Erklärung der positiven Wirkung des
Bors auf die mechanischen Eigenschaften wurden diskutiert.
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Die Existenzbereiche der Phasen wurden durch eine thermody-
namische Betrachtung erklärt. Die Bildung der stabileren Pha-
sen (Ti,Mo)C und (Cr,Fe)2B ist oberhalb von 1123 ~ bevorzugt.
Bei niedrigeren Temperaturen ist die M23C6-Bildung kinetisch
begünstigt. Intermetallische Phasen (0-, X- und Laves~Phasen):
wurden nicht nachgewiesen. Die Abwesenheit dieser Phasen im
Stahl 1.4970 wurde diskutiert und durch den relativ kleinen
äquivalenten Cr-Gehalt (0- und X-Phase) bzw. niedrigen Mo-
Gehalt (Laves-Phasen) der Legierung gedeutet.
Die Vorverformung, die Kriechbeanspruchung und der Kontakt
mit stagnierendem Natrium h.aben nicht zum Auftreten zusätz-
licher Phasen geführt. Die Vorverformung und die Kriechbean-
spruchung haben jedoch das Ausscheidungsverhalten der Phasen
stark beeinflußt. Die Vorverformung (15% Querschnittsreduk-
tion) hat die Bildung von Verformungszellen verursacht. Weder
a'- noch E-Martensit wurden nachgewiesen. Die "Bildung von
Verformungszellen sowie der hohe gefundene Rekristallisations-
widerstand wurden in Zusammenhang mit der für einen auste-
nitischen Stahl relativ hohen Stapelfehlerenergie interpre-
tiert. Während durch die vorausgehende Kaltverformung die
Bildung des Borids beschleunigt wurde, galt dies für das
Karbid M23C6 nur für tiefere Temperaturen~ bei höherer Tem-
peratur wird offenbar die (Ti,Mo)C-Ausscheidung so stark
begünstigt, daß sich der Beginn der M23C6-Ausscheidung ge-
genüber dem unverformten Zustand verzögert. Auch die M23C6 -
Wiederauflösung wurde durch die Vorverformung verzögert;
durch Kaltverformung wurde ihre Ausscheidung im "Korninnern
begünstigt, und daher ist zur vollständigen Wiederauflösung
auch die Volumeridiffusion erforderlich. Die Kriechbean-
spruchung hat die (Ti,Mo)C-Bildung stark bevorzugt, stärker
als die Vorverformung. Ein Einfluß der angelegten Spannung
auf die Titan- und Molybdändiffusion wäre, neben der Gitter-
fehlererezeugung, als Ursache denkbar. Der Kontakt mit stag-
nierendem Natrium hat im Vergleich zu fließendem Natrium nur
eine sehr geringe Zusammensetzungsänderung des Materials ver-
ursacht.
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Die Zug- und Zeitstandversuche nach verschiedenen Vorbehand-
lungen zeigten, daß es beim 1.4970 zahlreiche Möglichkeiten
zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch mecha-
nisch-thermische Behandlungen gibt.
Die Untersuchung von verschiedenen Chargen mit unterschied-
lichen Ti/C-Verhältnissen zeigte, daß -es nur eine günstig~
Möglichkeit gibt, um den Volumenanteil der Sekundärkarbid-
Phasen zu erhöhen: Eine starke Verminderung des Ti/C-Ver-
hältnisses unter 4. Damit wird die M23C6-Bildung begünstigt.
Das Auftreten dieser Ausscheidungen an Korngrenzen kann
vom Gesichtspunkt der chemischen Beständigkeit des Materials
wegen interkristalliner Korrosion schädlich sein. Eine Kalt-
verformung nach der Lösungsglühbehandlung und vor der Aus-
lagerung (oder vor dem Einsatz des Materials) würde zur-Lö-
sung dieses Problems beitragen. Damit begünstigt man gleich-
mäßigere M23C6-Verteilungen im Korninnern. Weiterhin ermög-
licht der ausgezeichnete Rekristallisationswiderstand dieses
Materials eine Erhöhung des Verformungsgrades.
Die mechanisch-thermische Vorbehandlung 1373 K-30 mine +
15% kv + 1073 K-2 h erlaubt nur eine geringe Ausscheidung
während des Einsatzes bei niedrigeren Temperaturen. Die
Ursache dafür ist die bereits sehr geringe Kohlenstofflös-
lichkeit bei 1073 K.
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